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Die stetige Steigerung der durchschnittlichen Lebenserwartung ist ein Faktor,
der in den nächsten Jahren und Jahrzehnten die Anforderungen und Entwick-
lungen im medizinischen Bereich beeinflussen und beherrschen wird. Infolge-
dessen rückt auch die Mobilität der älteren Generation in den Fokus. Wün-
schenswert ist eine möglichst lange Unabhängigkeit von Hilfsmitteln wie z.B.
Rollstühlen oder Rollatoren. Neben altersbedingten Faktoren können Unfälle,
Tumore, aber auch Infektionen zu einer Schädigung des menschlichen Kno-
chen führen.[1] Bei therapeutischen Operation von verschlissenen Gelenken
und der damit einhergehenden Regeneration des Knochenmaterials, muss die-
se an die einzelnen Patienten angepasst werden. Hierbei soll vor allem die Zeit
reduziert werden, in denen die Patienten beweglich eingeschränkt sind. Für
die Entwicklung neuer Produkte, die das Wohl der Patienten weiter verbes-
sern sollen, muss zunächst untersucht werden, ob sich diese für die Anwen-
dung im menschlichen Körper eignen und als Biomaterial eingesetzt werden
können.
Ein Biomaterial wird allgemein definiert als ein Material, das allein oder als
Teil eines komplexen Systems verwendet werden kann, um ein therapeuti-
sches oder diagnostisches Verfahren zielgerichtet durchzuführen.[2]
Sobald ein Material in Kontakt mit dem menschlichen Gewebe kommt, rea-
giert dieses in Abhängigkeit von seiner chemischen Zusammensetzung und
Mikrostruktur. Dies lässt eine Unterteilung in inerte, resorbierbare und bioak-
tive Materialien zu.
Inerte Materialien führen zu keiner Reaktion mit dem umgebenden Gewebe.
Es kommt lediglich zur Ausbildung einer Bindegewebsschicht, die das einge-
setzte Material einkapselt.[3] Hierdurch bildet sich keine Bindung zwischen
der eingesetzten Substanz und dem umgebenden Gewebe. Die Befestigung re-
sultiert hierbei lediglich infolge mechanischer Verzahnung. Kommerziell ver-
wendete inerte Materialien sind vor allem Metalle und Metalllegierungen so-
wie Aluminium- oder Zirkonoxid.[4]
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Resorbierbare Materialien sind so konzipiert, dass diese über die Zeit infol-
ge von Auflösungs-, Umwandlungsmechanismen oder Zellresorption restlos
verschwinden. Keramiken wie Octacalcium- und Tricalciumphosphate oder
Polymere wie Chitosan und Polycaprolacton sind Beispiele für resorbierbare
Substanzen.[5] Eine Bindung des umgebenden Gewebes an das Implantatma-
terial ist nicht zu detektieren, da infolge der Auflösung des Implantats neuge-
bildetes Gewebe den freiwerdenden Platz ausfüllt.[4]
Bioaktive Materialien sind definiert als Substanzen, die eine spezifische bio-
logische Reaktion des Materials an der Grenzfläche hervorrufen. Infolgedes-
sen bildet sich eine Bindung zwischen dem umgebenden Gewebe und dem
eingesetzten Material.[4, 6] Die Bioaktivität eines Materials wird hierbei meist
dadurch beschrieben, dass sich eine Hydroxylapatitschicht (HAp-Schicht) auf
der Oberfläche des Materials ausbildet. Ein Beispiel für ein bioaktives Ma-
terial ist das Glas 45S5. Es wird zum Beispiel als Granulat (NovaBone R⃝) in
der Orthopädie oder in der Kieferchirurgie verwendet um Knochendefekte zu
reparieren.[7] Bioglas 45S5-haltige Zahnpasta (NovaMin) ist in Großbritannien
kommerziell erhältlich und unterstützt den Zahnschmelzwiederaufbau.[8] Es
sorgt zusätzlich für eine Verringerung der Schmerzempfindlichkeit bei Patien-
ten mit Dentinüberempfindlichkeit.[9]
Die hervorragenden Eigenschaften von Bioglas 45S5 im Bezug auf die Bioakti-
vität sorgten für eine weitere Untersuchung verschiedenster Glaszusammen-
setzungen für den Einsatz als Biomaterial. Gläser werden zum Beispiel in Gla-
sionomerzementen in der Zahnmedizin als Restaurationsmaterial oder Kleb-
stoff für Zahnspangen verwendet.[10, 11]
Der nächste Abschnitt behandelt das Thema Glas allgemein. Hierbei werden
grundlegende Informationen zur Glasstruktur gegeben und deren Einfluss auf





Im Gegensatz zu kristallinen Materialien unterscheiden sich Gläser deutlich
in der atomaren Struktur. Ein Kristall besitzt sowohl eine Nah- als auch eine
Fernordnung und ist somit aus periodischwiederkehrenden Struktureinheiten
aufgebaut. Die Variation von Bindungswinkeln, -längen oder durch die Ro-
tation der Struktureinheiten um die eigene Achse kommt es in Gläsern zur
Störung des Netzwerkes und somit zur Zerstörung der Fernordnung.[12] In-
folgedessen weisen Gläser nur eine Nahordnung auf. Zudem zeigen sie einen
Glasübergangsbereich.[13] Ab diesem Temperaturbereich haben Gläser eine
kontinuierliche Viskositätsabnahme über mehrere Größenordnungen. Dies er-
möglicht die einfache Herstellung und Bearbeitung der Gläser in verschiedene
Formen (z.B. Fasern, Blöcke).[12]
1.2.1 Glasstruktur
Damit sich ein Glas ausbilden kann, müssen unterschiedliche Voraussetzun-
gen erfüllt sein. Innerhalb der Literatur sind diese jedoch über die letzten Jahr-
zehnte vieldiskutiert und ein kontroverses Thema. Die am häufigsten zitierte
und verwendete Theorie begründet sich auf der durch Zachariasen bereits zu
Beginn der Dreißiger Jahre postulierten Netzwerktheorie (continuous random
network-Theorie) (Abb. 1.1). Die Möglichkeit eines Materials, ein Glas zu bil-
den, hängt hierbei von mehreren Aspekten ab [14]:
• Sauerstoffatome sind gebunden an nicht mehr als zwei glasbildenden Ka-
tionen.
• Koordinationszahl der Sauerstoffionen ist gering (3 bis 4).
• Kationenpolyeder sind über die Ecken verbunden, nicht über die Flä-
chen.
• Polyeder bilden eine kontinuierliche dreidimensionale Struktur aus, in
der jedes Polyeder mindestens über drei Ecken mit dem Nachbarion ver-
bunden ist.
Diese Theorie bezieht zwar die meisten Gläser (Silicat-, Phosphat- oder Borat-
gläser) ein, die Gesamtheit aller Glasarten wie beispielsweiseMultikomponen-
tengläser oder Nichtoxid Gläser wird in dieser Netzwerktheorie nicht berück-
sichtigt.
Die Variation der Glaszusammensetzung durch das Einbringen von Alkali-
oder Erdalkaliionen verändert die Glasstruktur signifikant. Infolge von EXAFS-
Untersuchungen postulierte Greaves eine modifizierte Netzwerktheorie (mo-
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dified random network-Theorie), die die zusätzliche Beeinflussung der Glass-
truktur durch den Einbau weiterer Ionen berücksichtigte. Alkali- oder Erdal-
kaliionen werden nicht homogen verteilt ins Netzwerk eingebaut. Stattdessen
bildet sich ein siliciumreicher Bereichmit vorwiegend über Brückensauerstoffe
verbundenen Si-Atome sowie kanalartige Bereiche aus, in denen die eingebau-
tenWandlerionen umgeben von Trennstellensauerstoffen sind (Abb. 1.1 b).[15]
(a) (b)
Abb. 1.1: Schematische Darstellung der (a) continuous random network-Theorie sowie
der modified random network-Theorie.[15, 16]
Im Allgemeinen kann ein Glas aus bis zu drei unterschiedlichen Strukturein-
heiten aufgebaut sein, die nach Dietzel [17] in Abhängigkeit ihrer Feldstärke
(F) eingeteilt werden. Diese berechnet sich aus der Ladung Z und dem Ionen-





Netzwerkbildner (F > 1.3) können ohne zusätzlich vorhandene Bestandteile
ein Glas bilden (z.B. SiO2, P2O5). Die Grundeinheiten der in dieser Arbeit be-
trachteten Silicatgläser bestehen aus SiO4-Tetraedern, die über O-Atome (Brü-
ckensauerstoffe) mit weiteren SiO4-Tetraedern verbunden sind. Hierbei wer-
den diese Einheiten als Qn-Gruppen bezeichnet, wobei n für die Anzahl an
Brückensauerstoffen steht. Ein rein aus SiO2 aufgebautes Glas besteht dement-
sprechend theoretisch aus Q4-Gruppen (Abb.: 1.2), die ein vollständiges poly-
merisiertes dreidimensionales Netzwerk ausbilden.
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Der Einbau von Netzwerkwandlern (F < 0.4) sorgt für eine Veränderung in-
nerhalb der Glasstruktur. Alkali- und Erdalkalioxide (z.B. Na2O, CaO) wan-
deln die vorhandenen Brückensauerstoffe (Si-O-Si), deren Bindung vorwie-
gend kovalenten Charakter aufweist, in Trennstellensauerstoffe - TO4-Tetraeder
(Si-O−) um. Diese sind ionisch an die Netzwerkwandlerkationen gebunden.
Infolgedessen nimmt die Polymerisation und Vernetzung des Glasnetzwerkes
ab und es liegen zusätzliche Q3, Q2, Q1 oder Q0-Gruppen im Glas vor (Abb.
1.2).
Zwischenoxide (0.4 ≤ F ≤ 1.3) sind die dritte mögliche Glaskomponente (z.B.
Al2O3, MgO, ZnO). Ihre Feldstärke liegt zwischen denen der Netzwerkbildner
und -wandler. Sie können zunächst die Rolle des Netzwerkwandler im Glas
übernehmen. Andererseits können Zwischenoxide auch als Netzwerkbildner
fungieren. Sie können zwar häufig kein eigenes Glasnetzwerk ausbilden, je-
doch ins Silicatnetzwerk eingebaut werden.
Abb. 1.2: Qn-Gruppen für ein SiO4-Tetraeder.
Ein weitererWert, der neben der Qn-Notation verwendet wird, um eine Aussa-
ge über die Glasstruktur in Abhängigkeit der Glaszusammensetzung zu tref-
fen, ist die Netzwerkkonnektivität (NC). Diese gibt die durchschnittliche An-
zahl an Brückensauerstoffe pro Glasbildungseinheit (SiO4-Tetraeder) an und





Hierbei steht BO für die Anzahl an Brückensauerstoffen, NBO für die Anzahl




1.2.2 Chemische Beständigkeit von Silicatgläsern
Die chemische Beständigkeit von Gläsern bezieht sich allgemein auf die Sta-
bilität des Glases gegenüber Wasser und wässrigen Lösungen.[20] Reines Sili-
catglas (Kieselglas, Quarzglas) zeichnet sich durch eine sehr hohe chemische
Beständigkeit aus. Jedes SiO4-Tetraeder ist mit einem weiteren SiO4-Tetraeder
verbunden und bildet damit ein vollständig polymerisiertes Netzwerk und er-
klärt die hohe chemische Beständigkeit.[21–23]
Die Veränderung der Glaszusammensetzung durch die Hinzugabe von Netz-
werkwandlernwie Alkali- und Erdalkaliionen führt zur Verringerung derNetz-
werkpolymerisation und die chemische Beständigkeit der Silicatgläser nimmt
ab. Der Einbau von Na+ in die Struktur verringert beispielsweise die Säurere-
sistenz.[21, 22]
Von besonderem Interesse ist die Glaslöslichkeit unter neutralen pH-Beding-
ungen im Hinblick auf die medizinische Anwendung von Gläsern. Durch den
Kontakt des Glases mit dem umgebendenMedium kann es durch unterschied-
liche ablaufende Reaktionen zur Auflösung des Netzwerkes kommen (Hydra-
tation, Ionenaustauschreaktion, Hydrolyse).[22] Kieselglas zeichnet sich durch
seine hervorragende chemische Beständigkeit bei bei pH-Werten von 2 bis 8
aus. Erst eine Erhöhung des pHs sorgt für einen drastischen Anstieg der Glas-
löslichkeit.[22]
Die Korrosion des Silicatglasnetzwerkes beginnt zunächst mit der Hydrata-
tion, d.h. Wassermolekülen dringen in das Glasnetzwerk ein. [24] Diese wird
maßgeblich durch die vorliegende Struktur des Glases beeinflusst. DamitWas-
ser eindringen kann,muss ausreichend Platz imGlasnetzwerk vorhanden sein.
In Silicatgläsern ergibt sich dieser vorhandene Platz durch die Netzwerkwand-
ler, die den Raum aufweiten.[25] Während der Hydratation kommt es vor al-
lem zur Freisetzung von Netzwerkwandlerionen über einen Ionenaustausch-
prozess. Hierbei diffundieren zunächst Protonen aus der wässrigen Lösung
in das Glasnetzwerk hinein und sorgen infolge einer Platzwechselreaktion für
die Freisetzung vonNetzwerkwandlerionen (R+) wie beispielsweise Na+ oder
Ca2+.[26] Hierbei sorgt die Ionenfreisetzung für einen schnellen und starken
Anstieg des pH-Wertes der Lösung,[27, 28] wobei die größte pH-Änderung
innerhalb der ersten Minuten und Stunden auftritt.[29]
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Die entstandene Silanolgruppe (-SiOH) repolymerisiert entweder über die De-
hydratisierungsreaktion mit einem Trennstellensauerstoff unter Abspaltung
des Netwerkwandlers und einer Hydroxyl-Gruppe oder mit einer weiteren
Silanolgruppe.
Die ablaufende Reaktion wird hierbei durch die Diffusion der Protonen oder
Ionen innerhalb des Glasnetzwerkes beschränkt. Die Diffusionsrate ist propor-
tional zu
√
t.[22]. Aufgrund ihres geringen Ionenradius und geringen Feldstär-
ke werden Na+-Ionen sehr schnell aus demGlas herausgelöst. Ein hoher Alka-
lianteil senkt signifikant die chemische Beständigkeit von Silicatgläsern. Auf-
grund der Verringerung der Netzwerkkonnektivität und der damit einherge-
henden Aufweitung des Glasnetzwerkes, kommt es zudem zur Erhöhung der
Anzahl an mobilen Kationen.[22]
Eine weitere Antriebskraft für die ablaufende Diffusion der Ionen ist der Kon-
zentrationsgradient zwischen Lagerungsmedium und der sich in Kontakt mit
dieser befindlichen Glasoberfläche.[30] Die Hinzugabe von Erdalkalien zu ei-
nem Alkalisilicatglas sorgt wiederum für eine Verbesserung der chemischen
Beständigkeit, da diese die Beweglichkeit der Alkaliionen behindern.[22]
Die Verringerung des pH-Wertes auf < 7 sorgt für eine deutliche Steigerung
des Ionenaustauschprozesses und somit der Glaslöslichkeit von Alkali- oder
Erdalkalisilicatgläsern. Die höhere Konzentration an H+-Ionen beschleunigt
das Aufbrechen des Glasnetzwerkes über Ionenaustauschprozesse.
Neben der Ionenaustauschreaktion führt zudem die Hydrolyse zur Auflösung
des Glasnetzwerkes. Dabei sorgt die direkte Reaktion des Wassers mit dem
Glasnetzwerk zumAufbrechen von Brückensauerstoff-Bindungen und zur Bil-
dung von Silanolgruppen.[24]
Hierbei ist jedoch zu bemerken, dass die Hydrolyse erst ab pH-Bedingungen
> 7 an Bedeutung für die Glaszersetzung zunimmt. Durch das Aufbrechen des
Silicatnetzwerkes kommt es zur Ausbildung einer offeneren gelartigen Struk-
tur, die das Eindringen des flüssigen Mediums weiter erleichtert und die Lös-
lichkeit des Glases weiter steigert.[22]
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Neben den neutralen pH-Bedingungen ist auch die Glaslöslichkeit im sauren
Mileu interessant vor allem inHinblick auf Biomaterialien wie Glasionomerze-
mente. In den dabei verwendeten Alumosilicatgläsern unterscheidet sich der
Einbau des Aluminiums und infolgedessen die Löslichkeitseigenschaften in
Abhängigkeit des Netzwerkwandler/Aluminium-Gehalts. Hierbei wird in pe-
ralkalisch (Netzwerkwandler > Aluminium), metalumisch (Netzwerkwandler
= Aluminium) und peralumisch (Netzwerkwandler < Aluminium) unterschie-
den.[31]
In peralkalischen Alumosilicatgläsern sorgt der geringe Anteil an Aluminium
(2-3%) zu einer Verbesserung der chemischen Beständigkeit unter neutralen
pH-Bedingungen. Die zusätzliche Polymersierung des Glasnetzwerkes durch
den Einbau der Al3+-Ionen ins Silicatnetzwerk reduziert die Anzahl an Trenn-
stellensauerstoffen. Die Netzwerkwandler fungieren teilweise als Ladungs-
ausgleich. Dies führt dazu, dass die Netzwerkwandler dem restlichen Glas
nicht mehr zur Verfügung stehen. Infolgedessen steigt die Polymerisation des
Glasnetzwerkes und die Gesamtanzahl an Trennstellensauerstoffen reduziert
sich.[22, 32, 33] Jedoch zeigt Al2O3 imGegensatz zu SiO2 eine gesteigerten Lös-
lichkeit im Sauren (pH-Wert: 4-5).[34, 35] Hierbei verläuft die Glasdegradation
über eine Lewis-Säure-Base-Reaktion, bei der das Al3+-Ion im AlO−4 -Tetraeder
als Lewis-Base fungiert, während das Proton der wässrigen Lösung die Rolle
der Lewis-Säure übernimmt.
Abb. 1.3: Auflösung des Alumosilicatglasnetzwerkes unter sauren pH-Bedingungen.
Die Steigerung des Aluminiumgehaltes führt zu einer Abnahme der Glaslös-
lichkeit, da die Polymerisation des Glasnetzwerkes weiter zunimmt. Bei ei-
nem Aluminium/Netzwerkwandler-Verhältnisses von 1 zu 1, bei dem eben-
falls das Verhältnis der Gesamtladung zwischen Aluminium- und Netzwerk-
wandlerionen 1 zu 1 ist, wird die Ladung aller ins Netzwerk eingebauten
AlO−4 -Tetraeder durch die Netzwerkwandler ausgeglichen. Somit fehlen Netz-





Die Forschung an Gläsern als Biomaterial begründete sich mit der Entdeckung
von Bioglas 45S5 (Glaszusammensetzung siehe Tab.: 1.1) durch L.L. Hench En-
de der Sechziger Jahre.[3]
Tab. 1.1: Glaszusammensetzung von Bioglas 45S5.
Zusammensetzung SiO2 P2O5 CaO NaO2
mol% 46.13 2.60 26.91 24.35
wt% 45.00 6.00 24.50 24.50
Bioglas 45S5 zeichnet sich besonders dadurch aus, dass es während der La-
gerung im wässrigen Medium eine Hydroxylapatit (HAp)-Schicht ausbildet,
ohne das Ca2+- oder PO3−4 -Ionen in der Lösung vorhanden sind.[3] Dies stei-
gerte das Interesse dieser Glaszusammensetzung für medizinische Anwen-
dung, da die ausgebildete HAp-Schicht vergleichbar zum anorganischen Be-
standteil des Knochens ist.[19] In-vivo-Untersuchungen im Femur von Ratten
zeigten, dass dieses Glas als erstes Material überhaupt eine Bindung mit dem
umliegenden Gewebe aufbaute, ohne dass sich zunächst eine Bindegewebs-
kapsel um das eingesetzte Material ausbildete.[36] Infolge der direkten che-
mischen Bindung mit dem umgebenden Gewebe kommt es zu keiner Locke-
rung des eingebauten Materials über die Zeit. Zusätzliche Operationen, bei
denen die gelockerte Implantate ersetzen werden müssten, können so vermie-
den werden.[36]
Die Glasstruktur von Bioglas 45S5 spielt für die Löslichkeitsreaktion im wäss-
rigen Medium eine sehr wichtige Rolle. Bioglas 45S5 weist einen NC-Wert
von 2.11 auf und entspricht daher einer Struktur, die vorwiegend aus Q2-
Gruppen aufgebaut ist.[13] Diese geringe Vernetzung der Glasstruktur resul-
tiert aus dem hohen Netzwerkwandlergehalt. Die gering polymerisierte Struk-
tur ermöglicht ein leichteres Eindringen des wässrigen Mediums (Hydratati-
on, pH). Infolgedessen löst sich das Glas im umgebenden Medium deutlich
schneller.[37]
Damit sich die HAp-Schicht ausbilden kann, muss das Glasmit dem umgeben-
den Medium reagieren. Hench et al. beschrieben die Löslichkeitsreaktion des
Glases im wässrigen Medium über einen Ionenaustauschprozess, der mehrere
Schritte beinhaltet.[38, 39]
Zunächst sorgt die Lagerung von Bioglas im wässrigenMedium und resultiert
in der Freisetzung der Netzwerkwandlerionen aus dem Glasnetzwerk infolge
des bereits besprochenen Ionenaustausch. Die Platzwechselreaktion der Netz-
werkwandler und Protonen sorgt für die Ausbildung von Si-OH-Gruppen.
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Die Verringerung der Protonenkonzentration innerhalb der Lösung und die
herausgelösten Netzwerkwandler zu einem Anstieg des pH-Werts. Durch den
drastischen Anstieg des pHs des umgebenden Mediums wird das Silicatnetz-
werk zusätzlich angegriffen. Für eine Korrosion des Silicatnetzwerkes muss
der pH-Wert mindestestens 9 bis 10 betragen.[38, 40] Typische in-vitro- oder
Zelltests werden zumeist bei pH weit unter 9 durchgeführt, um die Bedin-
gungen im menschlichen Organismus nachzuahmen.[41] Dies bezieht jedoch
nicht die Möglichkeit mit ein, dass der pH-Wert lokal z.B. an der Glasober-
fläche deutlich höher sein kann. Untersuchungen des Lagerungsmediums im
Anschluss an die Löslichkeitsuntersuchungen zeigen das Vorhandensein von
Si-Verbindungen und deuten darauf, dass das Silicatnetzwerk ebenfalls teil-
weise gelöst wird.[13, 27, 28, 42]
Die entstehenden Si-OH-Gruppen repolymerisieren im weiteren Verlauf der
Lagerung zur Ausbildung einer 1 bis 2 µm dicken Silicagelschicht.[39] Neben
Netzwerkwandlernwie Ca2+ werden ebenfalls PO3−4 -Ionen aus demGlasnetz-
werk freigesetzt. Diese formen, auf der sich ausbildenden Silicagelschicht, ei-
ne amorphe Calciumphosphatschicht (ACP-Schicht). Durch den zusätzlichen
Einbau von vorhandenen OH−- oder CO2−3 -Ionen wird die ACP-Schicht in
HAp umgewandelt.
Die auf der Oberfläche des bioaktiven Glases gebildete HAp-Schicht ist che-
misch und kristallographisch vergleichbar mit dem anorganischen Bestandteil
desmenschlichen Knochens.[39, 43–46] Die entstandeneHAp-Schicht bietet ei-
ne hervorragende Umgebung für die Kolonisation, Proliferation und Differen-
zierung vonOsteoblasten und resultiert in der Bildung von neuemKnochen.[47,
48] Hierfür adsorbieren und desorbierenWachstumsfaktoren zunächst auf oder
von der gebildetenHAp-Schicht, infolgedessen die Differenzierung der Stamm-
zellen aktiviert wird. Zusätzlich sorgen vorhandene Macrophagen für den Ab-
bau der Schicht und eröffnen zusätzlich Platz damit sich neue Stammzellen
anlagern können. Durch die Differenzierung der Stammzellen zu Osteoblas-
ten kommt es zur Bildung von neuem Knochenmaterial.[48]
Die Löslichkeitsreaktion von Bioglas 45S5 und der resultierenden HAp-Bil-
dung spielt sich innerhalb der ersten 12-24 Stunden ab. Aufgrund dessen tref-
fen osteogene Zellen (z.B. Osteoblasten, mesenchymale Stammzellen) nicht auf
ein Fremdmaterial sondern auf eine Oberfläche, die vergleichbar zummensch-
lichen Knochen ist. Dadurch kommt es zur direkten Bindung zwischen dem
eingebauten 45S5-Glaspulver und dem umliegenden Gewebe und sorgt dafür,
dass nach etwa 4 Wochen das eingebaute Material komplett an das umgeben-
den Knochengewebe gebunden ist, ohne dass dazwischen eine Bindegewebs-
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schicht vorhanden ist.[49, 50] Aufgrund dieser Eigenschaft ist Bioglas 45S5 vor
allem Bezug auf die Anwendung als Biomaterial für die Knochenrestauration
von immensen Interesse.
1.2.4 Thermische Eigenschaften von bioaktiven Gläsern
Bioaktive Gläser zeichnen sich infolge ihres hohen Anteils an Netzwerkwand-
lern durch eine sehr offene Glasstruktur aus. Wie bereits erwähnt, führt die
Hinzugabe von Netzwerkwandlern zu einem Glas, welches ausschließlich aus
Q4-Gruppen aufgebaut ist, zur Bildung von Trennstellensauerstoffen. DieNetz-
werkwandler sorgen für eine verringerte Netzwerkpolymerisation des Glases
und resultiert in einer Tg-Abnahme.[16, 51] Auch die Hinzugabe von Zwi-
schenoxiden sorgt für eine Verringerung in Tg infolge des Einbaus dieser ins
Silicatnetzwerk und der Bildung schwächerer Bindungen wie beispielsweise
Si-O-Zn, Si-O-Mg oder Si-O-Al gegenüber den Si-O-Si-Bindungen.[52–54]
Bioaktive Gläser zeichnen sich durch ihre geringe Netzwerkpolymerisation
aus. Neben der hervorragenden Löslichkeit und Verringerung der Glasüber-
gangstemperatur sorgt diese ebenfalls für einen Einfluss auf das Kristallisati-
onsverhalten. Durch die geringere kovalente Vernetzung des Silicatnetzwerkes
infolge der großen Anzahl an Trennstellensauerstoffen, wird die Beweglichkeit
der einzelnen Struktureinheiten erhöht. Hierdurch wird die Bildung von kriti-
schen Keimen erleichtert und die Kristallisationstendenz gesteigert.[55]
Das Materialverhalten von bioaktiven Gläsern bei der Verarbeitung unter ho-
hen Temperaturen spielt besonders für die Herstellung von gesinterten, dreidi-
mensionalen, porösen Scaffolds eine große Rolle. Diese Gerüststrukturen ah-
men die Struktur der Spongiosa, der schwammartigen Knochensubstanz im
menschlichen Körper nach und fördern aufgrund ihrer poröse Struktur das
Einwachsen von Zellen.[56]
Mit einem geringen NC von 2.11 [13] besitzt Bioglas 45S5 eine sehr starke
Kristallisationsneigung. Die gering polymersierte Glasstruktur besteht größ-
tenteils aus Q2- und einem geringen Anteil and Q3-Gruppen (10 bis 15%).[57,
58] Aufgrund dessen neigt Glas 45S5 zur Kristallisation während der ther-
mischen Behandlung und limitiert die Verarbeitbarkeit bei hohen Tempera-
turen wie beispielsweise Faserziehen [59] oder Sintern.[60] Die Kristallisati-
onstemperatur von Bioglas 45S5 liegt sehr nah an der Glasübergangstempe-
ratur (Tg). Dadurch wird der Sinterprozess, der über viskoses Fließen abläuft,
verhindert.[61] Die hierbei entstehenden teilkristallinen Scaffoldsweisen durch




Die Sintereigenschaften können durch das Einbringen zusätzlicher Bestandtei-
le zur Glaszusammensetzung verbessert werden. Erste Untersuchungen zeig-
ten, dass beispielsweise die Hinzugabe vonMg zu besser gesinterten Scaffolds
führt. Zudem kann die Verwendung von Gläsern, die über Sol-Gel-Prozesse
hergestellt wurden, ebenfalls für bessere poröse Strukturen sorgen.[56] Neue
Glaszusammensetzungen können hierdurch entwickelt werden, die für die
Herstellung von dreidimensionalen porösen Scaffolds verwendenwerden kön-
nen.
1.2.5 Einbau therapeutischer Ionen
Das Einbringen zusätzlicher Bestandteile zur Glaszusammensetzung kann die
thermischen Eigenschaften beeinflussen oder auch die chemische Beständig-
keit verändern. Von besonderem Interesse ist der Einbau von therapeutischen
Ionen, die bereits immenschlichen Organismus vorliegen oder positiv mit die-
sem reagieren. Der Effekt dieser Elemente auf die Glaseigenschaften wurde in
zahlreichen Untersuchungen charakterisiert.[63–73]
Seit der Entwicklung des ersten bioaktiven Glases 45S5 wurden zahlreiche
neue Glaszusammensetzungen untersucht, um die Eigenschaften verbessern
bzw. variieren und neue klinische Anwendungsgebiete eröffnen zu können.
Eine mögliche Herangehensweise hierfür ist der Einbau unterschiedlicher Ele-
mente ins Glas. Nachfolgend sollen einige Beispiele von bisher untersuchten
Elementen betrachtet und ihr Einfluss auf die Glaseigenschaften und -struktur
aufgezeigt werden.
Der Einbau eines Materials in den menschlichen Körper ist stets gebunden an
die Adhäsion von beispielsweise Proteinen. Jedoch besteht ebenfalls die Ge-
fahr einer bakteriellen Adhäsion an der Implantatoberfläche, die zu Infektio-
nen am Einsatzort führen können.[74] Infolge dieser kann es zur Lockerung
des Implantats kommen, was zusätzliche Operationen und Krankenhausauf-
enthalte nach sich ziehen und dasWohl des Patienten verschlechternwürde.[75]
Seit der Antike sind die antibakteriellen Eigenschaften von Silber bekannt.[75]
Untersuchungen der Bioaktivität von Gläsern mit geringem Anteil an Silber
(1wt%) zeigten keine Beeinflussung der Eigenschaften.[76] Höhere Konzen-
trationen jedoch sorgen für eine Verringerung der Anzahl an Trennstellen-
sauerstoffen und somit der Löslichkeit.[77, 78] Zudem zeigen Gläser mit Ag-




Auch der Einbau von Elementen, die bereits im menschlichen Organismus
vorliegen, steht im Fokus neuer Glaszusammensetzungen. Das menschliche
Skelett beinhaltet beispielsweise bereits 0.335% Strontium. Untersuchungen
zeigten, dass Sr als Mittel zur Behandlung und Prävention von Osteoporo-
se aufgrund seiner stimulierenden Eigenschaften auf die Knochenbildung so-
wie der Verringerung der Resorption der Knochensubstanz durch Osteoclas-
ten verwendet werden kann.[80] Zudem verursachen strontiumhaltige Glä-
ser eine erhöhte metabolische Aktivität der Osteoblasten. Der Austausch von
Ca durch Sr im Glas eröffnet eine effektive Möglichkeit für eine Anwendung
in der Knochenregeneration.[81] Die Substitution des Ca durch Sr auf Basis
der Masse führt zu einem Anstieg des relativen Si-Anteils im Glas. Die hö-
here Molmasse des Sr gegenüber Ca resultiert in einer geringeren Anzahl an
Atomen im Glas und führt dadurch zu einer Steigerung der Netzwerkpoly-
merisation. Dies resultiert in einer geringeren Löslichkeit des Glases.[82] Die
Substitution des Ca durch Sr auf molarer Basis sorgt indes für eine Steigerung
der Glaslöslichkeit. Der leicht größere Radius des Sr-Ions führt zu einem auf-
geweiteten Netzwerk und sorgt damit für ein leichteres Eindringen des wäss-
rigen Mediums.[82, 83] Diese unterschiedlichen Ergebnisse zeigen sich eben-
falls in der Bildung der HAp-Schicht. Untersuchungen an Gläsern, die über
einen Schmelzprozess hergestellt wurden, zeigen eine schnellere Ausbildung
der HAp-Schicht für die Sr-haltigen Gläser gegenüber den Sr-freien Gläsern.
Dies lässt sich auf die höhere Glaslöslichkeit zurückführen.[84, 85]
Auf der anderen Seite zeigten Lösungsexperimente an Sr-haltigen Gläsern,
die über einen Sol-Gel-Prozess hergestellt wurden eine verlangsamte HAp-
Bildung auf der Glasoberfläche.[66, 69, 86] Dies zeigte sich ebenfalls für Sr-
haltige Glasnanopartikel mit unterschiedlichen Sr-Gehalten.[87] Dieser Trend
lässt sich durch den Einfluss des Sr auf die HAp-Bildung erklären. Durch den
Einbau der größeren Sr2+- anstatt der Ca2+-Ionen in das HAp-Kristallgitter
nimmt sowohl die Kristallinität sowie die Größe der Kristallite ab.[88] Zudem
sorgt die größeren spezifischen Oberfläche, der über die Sol-Gel-Methode her-
gestellten Gläser, für eine höhere Konzentration an freigesetzten Sr2+-Ionen
[89]. Diese erhöhte Sr-Konzentration behindert die Calciumphosphatkristalli-
sation.[66, 69, 90]
Die Substitution von OH−- durch Fluorid-Ionen in Hydroxylapatit führt zur
Ausbildung von Fluorapatit. Dieser ist immenschlichen Zahnschmelz vorhan-
den. Im Vergleich zu Hydroxylapatit weist Fluorapatit eine höhere Säureresis-
tenz auf.[91, 92] Dies macht Fluor zu einemweiteren interessanten Element für
den Einbau in bioaktive Gläser, vor allem im Hinblick auf die dentale Anwen-
dung. Für den Einsatz in der Knochenregeneration ist der Effekt auf die Osteo-
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blastenaktivität von Interesse. Eine geringe Konzentrationen (25 - 500 ngl−1)
sorgt zunächst für einer Steigerung der Osteoblastenaktivität, jedoch zeigen
höhere Konzentrationen eine verringerte Osteoblastenaktivität.[93] In sehr ho-
hen Dosen ist Fluorid toxisch für den menschlichen Körper (Fluorose [94], ge-
steigerte oxidative Zellschädigung [95]). Untersuchungen an fluoridsubstitu-
iertem Bioglas 45S5 zeigten, dass Fluorid die Apatitbildung positiv beeinflusst,
da sich die Hydroxylapatitschicht ohne die Bildung eines Zwischenproduktes
wie z.B. Octacalciumphosphat ausbildet. Jedoch bedeutet eine weitere Steige-
rung des Fluorid-Gehaltes nicht automatisch eine zusätzliche Verbesserung,
da sich bei höheren Konzentrationen zusätzlich Fluorit (CaF2) ausbildet.[67]
Der Einbau des Fluorid ins Glasnetzwerk wurde zunächst mit MD-Simulati-
onen untersucht und zeigte eine Abnahme der Anzahl an Trennstellensauer-
stoffen im Glas und somit eine stärkere Polymerisation des Netzwerkes. An-
hand der Simulationsergebnisse konnten jedoch nahezu keine Si-F-Bindungen
detektiert werden.[96] Die weitere Studie an einem vereinfachten Glassystem
(SiO2-CaO-CaF2) lässt vermuten, dass der Fluoreinbau nicht unbedingt zu ei-
ner Beeinflussung der Netzwerkkonnektivität oder zur Abnahme der Trenn-
stellensauerstoffe führt. Stattdessen scheint das Fluorid von Ca2+-Ionen koor-
diniert zu sein.[97, 98] Detaillierte NMR-Untersuchungen untermauerten die-
se These und führten zur Annahme, dass sich eine hypothetische CaF+-Spezies
innerhalb der Glasstruktur ausbildet. Hierbei zeigt sich, dass die Substitution
von Netzwerkwandlern (CaO, Na2O) durch CaF2 zu einer höheren Vernet-
zung des Glasnetzwerkes führt und die Glasreaktivität und Bioaktivität der
fluroidhaltigen Gläser abnahm.[71]
Diese Arbeit untersuchte den Effekt der Substitution des Ca durchMg oder Zn.
Eine Betrachtung des Einbaus dieser als therapeutische Ionen ins Glas erfolgt
im nachfolgenden Kapitel separat.
1.2.6 Mg- und Zn-haltige bioaktive Gläser
Magnesium- und Zink-Ionen sind von Interesse bei der Entwicklung neuer
bioaktiver Gläser. Beide Ionen sind bekannt für ihre Präsenz als Co-Faktor in
zahlreichen Enzymen sowie für ihre Rolle im Hinblick auf die Knochensub-
stanz .[99–101] Mg2+-Ionen liegen innerhalb des menschlichen Knochens vor,
steigern die Knochendichte und verbessern deren Festigkeit.[102, 103] EinMg-
Mangel kann jedoch zu Osteoporose und somit zu einer Verschlechterung der
Knochensubstanz führen.[104] Zn2+-Ionen spielen eine Schlüsselrolle während
des Knochenzellwachstums [105] sowie der Zelldifferenzierung.[106]
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Magnesium ist eines der meist vorhandenen Elemente im menschlichen Kör-
per. Neben der Präsenz in der Knochensubstanz (0.72wt%) ist es ebenfalls im
Zahnschmelz (0.44wt%) und Dentin (1.23wt%) enthalten.[107] Aufgrund der
Relevanz des Mg im menschlichen Körper ist ein Einbau dessen in bioakti-
ven Gläsern für die potentielle medizinische Anwendung interessant. Unter-
suchungen zeigten eine stärkere Glaslöslichkeit Mg-haltiger Gläser.[108] Wei-
tere Analysen der Oberflächenreaktivität vonGläsern im SiO2-P2O5-CaO-MgO-
System zeigten eine verbesserte Mineralisation im frühen Stadium der HAp-
Bildung.[109] Mg-Gläser sind zudem ein brauchbares Substratmaterial für os-
teoblastartige Zellen und zeigten Zellproliferation und -aktivität.[110]
Weitere Untersuchungen zeigen jedoch entgegengesetzte Ergebnisse und las-
sen darauf schließen, dass die Hinzugabe von Mg zur Glaszusammensetzung
auch zu Verschlechterung der bioaktiven Eigenschaften führen kann. Hohe
MgO-Gehalte sorgen für eine verzögerte HAp-Bildung sowie Verringerung
der Glaslöslichkeit.[53, 111–113] Die Mg2+-Ionen hemmen zudem die Aus-
bildung von Calciumphosphat-Mikrodomänen, die als Zentrum für die HAp-
Mineralisation fungieren und resultieren in einer verlangsamtenApatitbildung.
[114] Die Abnahme der Glaslöslichkeit lässt sich auf den strukturellen Einbau
des Mg ins Glasnetzwerk zurückführen. Dieser Einbau ist ein in der Litera-
tur sehr kontrovers diskutiertes Thema. Anhand der Dietzelfeldstärke gehört
MgO zu den Zwischenoxiden. Mg kann demzufolge sowohl als Netzwerk-
wandler als auch als Netzwerkbildner in die Glasstruktur eingebautwerden.[52,
115, 116] Eine Annahme für die Änderung der Glaslöslichkeit in Abhängigkeit
des MgO-Gehaltes lässt vermuten, dass das MgO unterschiedlich in die Glass-
truktur eingebaut werden kann. MgOwechselt vom Einbau als Netzwerkbild-
ner zum -wandler durch die Erhöhung des Gehaltes.[52]
Die strukturelle Rolle des MgO innerhalb des Silicatglasnetzwerkes ist noch
nicht vollständig geklärt. Die Durchführung von 29Si-NMR Untersuchungen
geben Einblick in die nähere Umgebung der Si-Atome innerhalb des Glasnetz-
werkes geben. Anhand dessen lässt sich eine Aussage über die Qn-Grupenver-
teilung und damit über das Glasnetzwerk treffen.
Watts et al. charakterisierten den Einfluss der CaO-Substitution durch MgO
im Glas ICIE1 (49.46SiO2-26.38Na2O-23.08CaO-1.07P2O5) auf die Glasstruk-
tur. Hierbei ließ sich erkennen, dass in den 29Si-NMR-Spektren neben des Q2-
Peaks (−79 ppm) eine Schulter bei −90 ppm ausbildete. Diese wurde sich bil-
dendenQ3-Gruppen zugeordnet. Infolge der Substitution des CaO durchMgO
steigt die Netzwerkpolymerisation. Infolge des Einbaus von MgO ins Silicat-
netzwerkes werden Wandlerkationen dem Glasnetzwerk entzogen, da sie als
Ladungsausgleich für ausbildenden MgO−4 -Tetraeder zur Verfügung stehen
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müssen. Damit lässt sich die gebildete Q3-Schulter in den 29Si-NMR-Spektren
derMg-haltigen Gläser erklären.[52] DaMgO als Zwischenoxid jedoch sowohl
Rolle eines Netzwerkbildners als auch -wandlers übernehmen kann, wurden
die NMR-Spektren entfaltet um eine Aussage darüber zu treffen, welche Rolle
vom MgO eingenommen wird. Etwa 14% des MgO fungieren als Netzwerk-
bildner und 86% als -wandler im Glasnetzwerk.
Im Gegensatz dazu zeigten Untersuchungen am Glassystem 31SiO2-11P2O5-
58CaO in dem ebenfalls CaO durch MgO ersetzt wurde keine Steigerung der
Netzwerkpolymerisation. 29Si-NMR Analysen von Oliveira et al. legten nahe,
dass es zu einer Abnahme der mittleren Glaspolymerisation kommt. In den
gezeigten NMR-Ergebnissen ließ sich erkennen, dass vor der Substitution des
CaO durch MgO das Glasnetzwerk vorwiegend durch Q2-Gruppen aufgebaut
ist. Der Austausch des CaO durch MgO führte zur Bildung von Q0-, Q4- und
verkürzten Q2-Gruppen (Abb. 1.4).[109, 117] Diese Dissoziationsreaktion der
Q-Gruppen wurde bereits für Alkalisilicatgläser gezeigt.[118]
Abb. 1.4: Dissoziationsreaktion der Q-Gruppen im Silicatnetzwerk.
Diese Verringerung des mittleren Polymerisationsgrades des Silicatnetzwer-
kes lässt sich durch den Einbau des MgO als Netzwerkwandler und nicht als
Netzwerkbildner erklären. Eine vergleichbare Abnahme der Vernetzung der
Glasstruktur konnte ebenfalls durch die Ausbildung einer zusätzlichen Schul-
ter bei niedrigeren Frequenzen im 29Si-NMR Spektren von auf Bioglas 45S5
basierenden Gläsern festgestellt werden, bei denen das CaO durch MgO sub-
stituiert wurde.[119]
Mg-haltige Glaszusammensetzungen wurden zusätzlich mit Hilfe von Mole-
kulardynamik (MD)-Simulationen untersucht. Die rein rechnerische Modellie-
rung der Wechselwirkung von Molekülen oder Atomen bietet neben den rein
experimentellen Untersuchungen einen zusätzlichen Einblick in die Struktur.
Wie bereits die Ergebnisse der experimentell erhaltenen Strukturuntersuchun-
gen weisen MD-Simulationen gegensätzliche Ergebnisse auf. Im Glassystem
75SiO2-15Na2O-10CaO deuten die Ergebnisse der Modellierung auf vorwie-
gend 4-fach koordiniertes Mg.[120] Änderung des Glassystems zu CaMgSi2O6
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oder einem komplexeren Glassystem wie beispielsweise Bioglas 45S5 sorgen
dafür, dass die Koordinationszahl des eingebauten Mg ansteigt. Hierbei ist
je nach MD-Simulation Mg 6-fach [121] bzw. größtenteils 5-fach koordiniert
[122]. Die Abweichungen der unterschiedlichen Ergebnissen lassen sich auf
die verwendete Potentialfunktion, die der MD-Simulation zugrunde liegt, so-
wie den verwendeten Parametern zurückführen.[121]
Zink ist ebenfalls interessant für den Einbau als therapeutisches Ion in bioakti-
ve Gläser. Es ist ein essentielles Spurenelement [123] und ein Mangel resultiert
in verzögertemKnochenwachstumundVerkalkung der Knochensubstanz.[124]
Des weiteren übernimmt Zn verschiedene Funktionen im Bereich des Immun-
systems, Zelldifferenzierung sowie Körperwachstum und Aufrechterhaltung
der Körperfunktionen.[125, 126] Daneben sorgt die antibakterielle Wirkung
von Zn [127] für ein zusätzliches Interesse. Erste Studien untersuchten zudem
Zn-haltige Gläser als Material für die Nervenregeneration[128, 129] oder für
die therapeutische Embolisation (künstlicher Verschluss von Blutgefäßen).[130]
Der Einfluss auf Glaslöslichkeit, HAp-Bildung sowie Glasstruktur durch den
Einbau von Zn in Biogläser wurde in zahlreichen Studien untersucht. Hierbei
gibt es widersprüchliche Ergebnisse. Die Lagerung in simulierten physiolo-
gischen Lösungen zeigte, dass der Einbau von Zn zu einer verzögerten Apa-
titbildung führt. Hierbei zeigt sich, dass Zn an die Wachstumsseiten adsor-
biert und somit die HAp-Bildung hemmt.[131] Zusätzlich sorgt die geringere
Löslichkeitskonstante von Hopeit (Zn3(PO4), 9.1 · 10−33) gegenüber HAp (2 ·
10−29) zur vorrangigen Bildung des Zinkphosphates.[63] Nach einer längeren
Lagerungszeit der Zn-haltigen Biogläser sorgt die sich bildende HAp-Schicht
zu einer erschwerten Diffusion der Zn2+-Ionen. Dies geschieht aufgrund der
höheren Bindungsenergie, verglichen mit Ca2+-Ionen, die weiterhin aus dem
Glas diffundieren können.[63, 131] Infolgedessen wird die Apatitbildung nicht
mehr durch die bevorzugte Hopeitbildung behindert. Sowohl das Vorhanden-
sein von Zn im Glas als auch im Lagerungsmedium sorgt für eine verlangsam-
te Apatitbildung, da die Bildung von Hopeit bevorzugt wird.[64] Außerdem
zeigen Studien an bioaktiven Gläsern mit hohen Zn-Gehalten (ab 20mol%) ei-
ne dramatische Abnahme der Glaslöslichkeit.[65, 132–134]
Im Gegensatz dazu deuten Untersuchungen an Zn-haltigen Biogläsern dar-
auf hin, dass ein geringer Anteil an Zn keine signifikanten Einflüsse auf die
Bioaktivität hat. Die Bildung von unlöslichem Zn(OH)2 sorgt für die Stabi-
lisierung des pH-Wertes des Lagerungsmediums.[110, 135] Weitere Studien
zeigten, dass die Zugabe von 5wt% zudem zu einer schnelleren HAp-Bildung
führt, und die HAp-Schicht eine Kristallinität von bis zu 90% aufzeigt.[136]
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Die unterschiedlichen Einflüsse von Zn auf die Löslichkeitseigenschaften von
Gläsern lässt sich vermutlich ebenfalls auf den strukturellen Einbau ins Glas-
netzwerk zurückführen. Wie MgO gehört ZnO zu den Zwischenoxiden und
kann somit, wie bereits besprochen, als Netzwerkwandler oder -bildner ein-
gebaut werden. Untersuchungen an Gläsern im CaO-P2O5-SiO2-B2O5-System
zeigen, dass die Hinzugabe von 10% dazu führt, dass ZnO die Rolle eines
Netzwerkwandlers einnimmt.[137] Hingegen sorgt eine Steigerung des Zn-
Gehaltes zur Bildung eines stabileren Glasnetzwerkes infolge des Wechsels
vom Netzwerkbildner zum Netzwerkwandler des ZnO.[134, 138, 139] Hier-
bei werden die Zn2+-Ionen in das Silicatnetzwerk eingebaut und stehen damit
nicht zur Bildung von Trennstellensauerstoffen zur Verfügung. Die negative
Ladung der sich ausbildenden ZnO2−4 -Tetraeder wird durch die vorhandenen
Ca2+-Ionen ausgeglichen.[134, 140]
Durchgeführte MD-Simulationen an Zn-haltigen Kalknatron- und Biogläsern
zeigen vergleichbare Ergebnisse bezüglich der Struktur. ZnO besitzt in den
Modellierungsergebnissen stets eine Koordinationszahl von 4.[54, 141, 142]
Diese Ergebnisse untermauern die Annahme, dass ZnO als Netzwerkbildner
in die Glasstruktur eingebaut und als ZnO2−4 -Tetraeder vorliegt.
1.2.7 Untersuchung der Bioaktivität
Bevor ein Material in den menschlichen Körper eingebaut werden kann, muss
zunächst überprüft werden, wie sich dieses unter den Umgebungsbedingun-
gen verhält. Die Biokompatibilität kann hierbei zwischen inert, bioaktiv oder
resorbierbar variieren, jedoch muss ein toxischer Einfluss auf das umgebende
Gewebe durch das eingesetzte Material ausgeschlossen werden können. Um
die Materialien auf ihren potentiellen Einsatz als Biomaterial zu untersuchen,
werden Lagerungsexperimente oder Zelltests durchgeführt. Hierdurch lassen
sich durch dieWahl desMediums unterschiedliche Lagerungsbedingungen si-
mulieren, die beispielsweise dem pH-Wert oder den vorhandenen Ionenkon-
zentrationen des menschlichen Organismus entspricht.
Allgemein sind solche Untersuchungen leicht durchzuführende und reprodu-
zierbare Methoden.[143] Hierdurch lassen sich auf simple Weise ablaufende
Reaktionen und die Freisetzung von Ionen aus demMaterial untersuchen und
charakterisieren. Die Ergebnisse können im Anschluss verwendet werden, um
Aussagen über die chemische Beständigkeit des untersuchten Materials zu
treffen. Zusätzlich bieten Lagerungsexperimente einen Einblick in die potenti-
elle Apatitbildung der gelagerten Proben und können somit weitere Hinweise
darauf geben, ob sich das Material für den biomedizinischen Einsatz eignet.
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Eine zusätzliche Methode um vor allem die Effekte auf zelluläres Gewebe
zu bestimmen, ist die Durchführung von Zelltests. Diese geben die Möglich-
keit ohne ethisch fragwürdige Tierversuche die Reaktion von Zellen im Kon-
takt zum Material zu charakterisieren.[144] Diese sind allerdings gegenüber
den simplen Lagerungsexperimenten in verschiedenen Lagerungsmedien mit
deutlichmehr Aufwand und Kosten verbunden undwerden daher erst imAn-
schluss an positive Ergebnisse (z.B. erfolgreiche Apatitbildung) aus den Lage-
rungsversuchen durchgeführt.
An dieser Stelle soll darauf hingewiesen werden, dass ein positives Ergebnis
der Lagerungsuntersuchung und Zelltests noch keine sichere Aussage über
das Verhalten im menschlichen Körper bietet. Die durchgeführten Tests liegen
sehr stark vereinfachten Untersuchungsmodellen zugrunde, die beispielswei-
se den Einfluss von organischen Bestandteilen oder dynamisch ablaufender
Prozesse (z.B. Blutfluss) im menschlichen Körper komplett vernachlässigen.
Nichtsdestotrotz bieten die Ergebnisse einen ersten Einblick in das potentielle
Verhalten des Materials unter den Umgebungsbedingungen, die im menschli-
chen Körper vorliegen wie einem pH von 7.4 oder vorhandenen Konzentratio-
nen von vorhandenen Ionen im Blut z.B. Na+, K+ oder Cl− [145].
In dieser Arbeit wurden die hergestellten Gläser in zwei unterschiedlichen
wässrigen Lösungen untersucht. Hierbei wurde zunächst ein Lagerungsme-
dium verwendet, dass den pH-Wert im menschlichen Körper simuliert (Tris-
(hydroxymethyl)aminomethan-Pufferlösung). Zusätzlich wurden die Gläser
in einer Lösung gelagert, die neben vergleichbarem pH-Wert auch die anor-
ganischen Bestandteilen des menschlichen Blutplasmas nachahmt (simulierte
Körperflüssigkeit). Im nachfolgenden Abschnitt wird detailliert auf diese bei-
den Lagerungsmedien eingegangen.
Tris(hydroxymethyl)aminomethan-Pufferlösung
Eine der am häufigsten verwendeten Pufferlösungen zur Untersuchung des
Löslichkeitsverhaltens und der potentiellen HAp-Bildung ist Tris(hydroxyme-
thyl)aminomethan (Tris)-Pufferlösung.
Tris-Pufferlösung wird als sehr vereinfachtes Model zur Untersuchung der po-
tentiellen Apatitbildung von Materialien unter gepufferten pH-Wert bei 7.4,
wie im menschlichen Körper, verwendet. Es zeigt sich hauptsächlich, ob ab-
laufende Reaktionen zwischen dem Material und der Lösung zu einer Verän-
derung des pH-Wertes führen. Zudem geben die Untersuchungen eine Infor-
mation, ob die Materialien in der Lage sind, eigenständig eine Apatitschicht
ausbilden zu können, da die Pufferlösung keine Ca2+ oder PO3−4 -Ionen be-
reitstellt. Die Herstellung der Pufferlösung ist mit wenig Aufwand verbun-
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den und ermöglicht eine rasche Untersuchung und so eine schnelle Aussage
über die potentielle Apatitbildung des Materials.[146, 147]. Tris-Pufferlösung
wird primär für die Untersuchung der Anfangsphase der Löslichkeitsreaktion
verwendet.[42, 83]
Simulated Body Fluid
Die Verwendung von simulierter Körperflüssigkeit (engl. Simulated Body Flu-
id, SBF) als Lagerungsmedium ermöglicht eine Beurteilung der Löslichkeitsei-
genschaften der Gläser unter Bedingungen, die näher am menschlichen Orga-
nismus liegen.
Tab. 1.2: SBF Zusammensetzung in mmol/l nach Helebrant [145, 148] bzw. Kokubo
[149] gepuffert mit Tris-Puffer.










SBF wird als Modelllösung verwendet, um die anorganischen Bestandteile des
Blutplasmas nachzuahmen und eine mögliche Initiierung einer Apatitschicht-
bildung potentieller Biomaterialien zu untersuchen.[149] In Tabelle 7.3 ist die
Ionenkonzentration der in dieser Arbeit verwendeten SBF10-Lösung [145, 148]
sowie als Vergleich die bereits seit Beginn der Neunziger Jahre verbreitete SBF-
Zusammensetzung nach Kokubo et al. [149] aufgelistet.
Die Löslichkeitsreaktion von Bioglas 45S5 in SBF wird durch die SBF-Zusam-
mensetzung beeinflusst und verändert sich leicht gegenüber der Lagerung
des Glases in Tris-Pufferlösung. Während die Löslichkeitsreaktion von Bio-
glas 45S5 beschleunigt wird, verlangsamt sich die Kristallisation des amor-




Die Nachfrage an Biomaterialien für die medizinische Anwendung (Zahn-
medizin, Orthopädie) steigt mit der stetig wachsenden Lebenserwartung des
Menschen. Hierbei wäre der Einsatz von bioaktiven Gläsern aufgrund ihrer
hervorragenden bioaktiven Eigenschaften von großem Interesse. Ein Material,
dass vor allem in der Zahnmedizin eingesetzt wird, bei dem die Glasdegrada-
tion eine wichtige Rolle spielt, ist der bereits seit den Siebziger Jahren bekann-
te Glasionomerzement (GIZ). Wilson und Kent untersuchten die Verwendung
vonAlumosilicatgläsern in Dentalzementen und erhielten durch dieMischung
des Glaspulvers mit Polyacrylsäure (PAA) stabil aushärtende Zemente.[151]
Ein GIZ ist allgemein das Produkt einer Säure-Base-Reaktion eines Zweikom-
ponentensystems. Dieses besteht aus einer organischen Säure (z.B. Polyacryl-
säure) und einem säuredegradierbaren Glas (z.B. Fluoroalumosilicatglas), wel-
ches die Rolle der Base übernimmt.[10]
Aushärtereaktion
Zu Beginn der Aushärtereaktion kommt es zur Deprotonierung der Polymer-
säure. Die freiwerdenden Protonen greifen vorrangig die imGlas vorhandenen
AlO−4 -Tetraeder an. Dies führt zur Freisetzung von Al
3+-Ionen. Weitere vor-
handene Netzwerkwandlerionen (z.B. Ca2+, Na+) werden infolge der Hydro-
lyse des Glasnetzwerkes und des ablaufenden Ionenaustauschprozesses frei-
gesetzt (Abb. 1.3).
Die freiwerdenden Kationen bilden mit den infolge der Deprotonierung der
Carboxylgruppen vorhandenen Carboxylatgruppen (COO−) ionische Brücken
aus (Abb.: 1.5 a). Dies sorgt durch die Vernetzung der Polymerketten zu einer
raschen Verfestigung der Zementpaste.[151] Im ausgehärteten Zement liegen
die Glaspartikel, die durch eine Silicagelschicht umgeben sind, in der vernetz-
ten Polymermatrix vor (Abb.: 1.5b).[152]
Infrarot-Spektroskopie-Untersuchungen legten die Vermutung nahe, dass im
ersten Schritt zunächst die Ca-reichen Bereiche des Glases von der Säure ange-
griffen werden. Infolgedessen werden zunächst Calciumacrylate und anschlie-
ßend Aluminiumacrylate gebildet.[153] Weitere Untersuchungen zeigten ge-
gensätzliche Ergebnisse. Während Studien von Nicholson et al. die Annahme
bestätigten [154], zeigten andere Studien, dass die Aluminiumionen bereits
zu Beginn der Aushärtereaktion vorliegen [155]. Hierbei bilden sich jedoch
zunächst Verbindungen wie [Al13O4(OH)24(H2O)12]7+, die für eine deutliche





Abb. 1.5: Zweiter Schritt in der Aushärtereaktion von GIZ: (a) Ausbildung von io-
nischen Brücken zwischen freigesetzten Kationen und vorhandenen Car-
boxylatgruppen, (b) Matrix des ausgehärteten GIC.
1.3.1 Variation der Zementzusammensetzung
Seit der Entwicklung der GIZ wurden zahlreiche Untersuchungen durchge-
führt, um Zementeigenschaften, wie beispielsweise Aushärteverhalten oder
mechanische Eigenschaften, zu verbessern und an die gewünschten Anforde-
rungen anzupassen.
Ausgehend von den Alumosilicatgläser untersuchten Wilson und Kent Glä-
ser in den Systemen SiO2-Al2O3-CaO und SiO2-Al2O3-CaF2.[157–159] Hierbei
sorgte die Hinzugabe von CaF2 zur Glaszusammensetzung zunächst für eine
Verringerung der Schmelztemperatur der Gläser und dafür, dass die Gläser bei
ökonomischeren Temperaturen (≤ 1350◦C) geschmolzen werden können.[11,
160, 161] Die Hinzugabe von CaF2 sorgte für eine Verringerung der Polyme-
risation des Glases und resultiert neben der Verringerung der Schmelztempe-
ratur ebenfalls in einer gesteigerten Säurelöslichkeit und folglich zu einer er-
höhten Glasreaktivität. Diese spiegelt sich in verringerter Verarbeitungs- und
Aushärtezeit der Zemente wider.[162, 163]
Dieser Trend wird weiter verstärkt, indem Ca2+- durch Na+-Ionen ausgetau-
scht werden.[157] Ein zu hoher Anteil an Na+ im Glas führt jedoch zu ei-
ner drastischen Verringerung der Zementstabilität im wässrigen Medium. Der
Einfluss der Na+-Ionen auf die Eigenschaften des GIZ hängt hier jedoch signi-
fikant vom vorhandenen F−-Gehalt ab. Während bei Gläsern mit einem hohen
Anteil an F− (x = 0.75) die Auswirkungen auf die Zementeigenschaften vor-
wiegend durch das vorhandene Fluorid bestimmt werden, zeigt sich erst bei
Gläsern mit geringerem F−-Anteil (x = 0.5) der Einfluss des Na+.[164] Hierbei
zeigte sich vor allem eine Abnahme in den mechanischen Eigenschaften der
GIZs (z.B. Elastizitätsmodul, Druckfestigkeit), die aus der Komplexierung der
Na+-Ionen mit den vorhandenen COO−-Gruppen resultiert. Die einfach posi-
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tive Ladung der Na+-Ionen ermöglicht keine Verknüpfung mehrerer COO−-
Gruppen und resultiert daher in einer verringerten Vernetzung der Zement-
matrix.
Ursprüngliche GIZs zeichneten sich durch eine fehlende Röntgenopazität aus
und erschwerten damit die Diagnose von wiederkehrendem Karies nach der
Applikation des GIZ. Um diesen Nachteil zu überwinden, wurden Füllstof-
fe wie ZnO, BaSO4 [165] oder Silber-Zinn-Amalgam-Legierungen [166] in den
Zement eingebracht. Diese Beimischungen sorgten jedoch für opake Zemente
deren Farbe sich deutlich von den Zähnen unterschied. Durch die Verwen-
dung von Sr konnte dieses ästhetische Problem vermieden werden. Untersu-
chungen an Gläsern, bei denen das Ca durch Sr ausgetauscht wurde, zeig-
ten keinen signifikanten Einfluss auf die Zementstabilität jedoch eine erhöhte
Röntgenopazität.[167]
Ein weiterer Versuch um die Zementeigenschaften anzupassen, war die Hin-
zugabe von Phosphat zur Glaszusammensetzung. Infolge des Phosphatein-
baus wird die Säurelöslichkeit des Glases deutlich gesteigert und dadurch die
Glasreaktivität ebenfalls erhöht.[168, 169] Zudem bieten die vorhandenen P-O-
Bindungen im Glas zusätzliche Angriffspunkte für die Hydrolyse unter neu-
tralen pH-Bedingungen, die sich bereits in den wasserlöslichen Phosphatglä-
sern widerspiegelt.[170] Aufgrund der höheren Löslichkeit der phosphathal-
tigen Gläser sollte davon ausgegangen werden, dass die Verarbeitungs- und
Aushärtezeit mit steigendem Phosphatgehalt verringert, jedoch zeigen Unter-
suchungen das komplette Gegenteil. Die Hinzugabe von Phosphat zur Glaszu-
sammensetzung sorgt für eine Verlängerung des Aushärteprozesses.[169] Dies
lässt sich darauf zurück führen, dass sowohl die PO3−4 - als auch die COO
−-
Ionen um die aus dem Glas herausgelösten Kationen konkurrieren. Infolge-
dessen wird der Aushärteprozess der GIZs gestört und sorgt neben der Ver-
längerung der Aushärtezeit ebenfalls für eine Abnahme der mechanischen Ei-
genschaften der Zemente [169, 171].
Neben der Veränderung der Zusammensetzung der Glaskomponente der GIZ
wurden ebenfalls Untersuchungen durchgeführt, die den Effekt von Füllstof-
fen auf die Zementeigenschaften untersuchten. Hierbei kamen sowohl metal-
lische, keramische als auch glasige Materialien zum Einsatz.
Um die Festigkeit der Zemente mit Hilfe von Füllstoffen zu erhöhen, wur-
de Amalgampulver zum GIZ hinzugefügt. Jedoch zeigten erste Untersuchun-
gen, dass der Einbau des Amalgams nicht die gewünschten Festigkeitssteige-
rungen aufwies. Diese wurde auf das Versagen der Grenzfläche zwischen der
Metall-Carboxylat-Matrix und dem Amalgampulver zurückgeführt.[172] Erst
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das Sintern des Pulvers mit der Glaskomponente und der anschließenden Ze-
mentherstellung konnte die mechanischen Eigenschaften der GIZ verbessern.
Diese Cermet-Ionomerzemente weisen eine erhöhte Biegefestigkeit und Ab-
rasionsbeständigkeit auf.[166] Die Festigkeit der Zemente ist jedoch geringer
gegenüber den kommerziell genutzten Amalgamfüllungen.[173, 174]
Neben Amalgam wurde ebenfalls der Einbau von Edelstahlpulver auf die Ze-
menteigenschaften untersucht. Der Zusatz sorgt für eine Steigerung der me-
chanischen Festigkeit. Zudem zeigen die edelstahlhaltigen GIZ hoheDruckfes-
tigkeiten und Zugefestigkeiten. Jedoch stellt ihre graue Farbe ein ästhetisches
Problem dar im Bezug auf ihre Anwendung als Dentalmaterial.[175]
Auch Glasfasern und -partikel wurden als mögliche Zusätze zur Verbesserung
der Zementeigenschaften untersucht. Hierbei zeigte sich, dass der Einbau zu-
sätzlicher Alumosilicatglasfasern zur Zementzusammensetzung die Bruchfes-
tigkeit erhöht.[176, 177]
Weiterhin wurde getestet, ob bioaktives Glas zu einer Verbesserung der Ei-
genschaften führen kann. Die Beimischung von Bioglaspartikeln führte jedoch
zu einer drastischen Verringerung der Druckfestigkeit und des Elastizitäts-
moduls. Diese Verschlechterung der Eigenschaften lassen sich vermutlich auf
die lose Bindung zwischen den Glaspartikeln und der Zementmatrix zurück-
führen. Trotz der geringeren Festigkeit dieser Zemente könnten bioglashaltige
GIZ für klinische Anwendungen von Interesse sein, bei denen die bioaktiven
Eigenschaften genutzt werden könnten (Wurzelfüllung, Liner).[178–180]
Neben den Einsatz bioaktiver Gläser in GIZ für biomedizinische Anwendun-
gen wurde auch der Einsatz von HAp als Füllstoff untersucht. Die Hinzugabe
von HAp-Partikeln sorgt für einen Anstieg der mechanischen Eigenschaften
wie Druck-, Zug- und Biegefestigkeit.[181, 182] Zudem sorgt die Hinzugabe
von HAp zu einer Verlängerung der Verarbeitungszeit.[181, 183–185]
Neben der Variation der Glaskomponente wurde ebenfalls untersucht, welche
Einflüsse die Polymerkomponente und deren Eigenschaften (Molmasse, Säu-
rekonzentration) sowie die Art der Polymersäuren auf die Zementeigenschaf-
ten hat.
Die Steigerung der Molmasse sorgt beispielsweise zu einer Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften. [186–188] Diese Verbesserung resultiert aus der
zusätzlichen Festigkeitssteigerung der Zemente durch Bildung von Entangle-
ments (dt.: Verschlaufungen, Abb. 1.6), die die Beweglichkeit der Polymer-
ketten verringert.[189] Jedoch kommt es in der Polymerlösung ebenfalls zur
Ausbildung dieser Entanglements und sorgt ab einer kritischen Molmasse für
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einen dramatischen Anstieg der Viskosität und begrenzt damit die homogene
Verarbeitbarkeit der Zemente. Auch die verwendete Konzentration der Poly-
mersäure spielt eine Rolle im Hinblick auf die Zementeigenschaften, Untersu-
chungen zeigten die besten Zementeigenschaften bei einer Polymerkonzentra-
tion von 50%.[190, 191]
Abb. 1.6: Schematische Darstellung der Entanglements der Polymerketten.[186]
In den meisten GIZ wird PAA als Polymersäure eingesetzt. Diese weist pro
Mer-Einheit eine Carboxylgruppe (-COOH) auf, die für die Aushärtereaktion
zur Verfügung steht. Die Steigerung der Anzahl an vorhandenen Carboxyl-
gruppen durch die Verwendung von Polyitaconsäure oder Polymaleinsäure
zeigten eine höhere Acidität [161, 192] und somit eine erhöhte Reaktivität der
Polymerlösung [193]. Infolgedessen härten diese Zemente deutlich schneller
aus.
Neben den Carboxylsäuren wurde auch der Effekt anderer Polymersäuren
wie beispielsweise Phosphonsäure untersucht. Hierbei zeigte sich aufgrund
der höheren Aktivität der Poly(vinylphosphonsäure) eine verringerte Verar-
beitungszeit.[161] Gleichzeitig jedoch wiesen phosphonsäurehaltige Zemente
eine gesteigerte Druckfestigkeit auf.[194, 195]
(a) (b) (c) (d)




Bei den bisher durchgeführten Untersuchungen an GIZ mit variierenden Po-
lymerkomponenten wurde die Architektur der Polymersäure weitestgehend
außer Acht gelassen. Vorwiegend wurden lineare Polymersäuren zur Herstel-
lung von GIZ verwendet. Allerdings gibt es neben den linearen Polymeren
auch Polymere, die Verzweigungen aufweisen (Abb. 1.8), welche die Eigen-
schaften des Polymers drastisch verändern.
(a) (b) (c)
Abb. 1.8: Polymerarchitektur: (a) lineares Polymer, (b) verzweigtes Polymer und (c)
Dendrimer.
Dabei kann in verzweigte Polymere und Dendrimere unterschieden werden.
Bei verzweigten Polymeren sind die Verzweigungen zufällig verteilt, wäh-
rend Dendrimere perfekt monodisperse Makromoleküle mit einer regelmäßi-
gen und hochverzweigten dreidimensionalen Struktur sind.[196]
Allgemein zeigen verzweigte Polymere gegenüber linearen eine geringere Glas-
übergangstemperatur [197], eine größere Anzahl an funktionellen Gruppen
[198], höhere Löslichkeit [199] sowie niedrigere Schmelz- und Lösungsvisko-
sität [200, 201]. Erste Untersuchungen an GIZ hergestellt mit Dendrimeren be-
legten bereits, dass die Substitution der linearen durch die stark verzweigte
Polymersäure zu einer Zementfestigkeitssteigerung führt. Die besten mecha-
nischen Eigenschaften wurden durch eine hohe Molmasse sowie eine geringe
Anzahl an Dendrimerarmen erreicht [202–204].
1.3.2 Aluminium-freie Glasionomerzemente
Neben der Dentalmedizin sind GIZ auch interessant für die orthopädische
Anwendung. Im Vergleich zur Aushärtung kommerziell erhältlicher PMMA-
Zemente, die beispielsweise für die Fixierung von Implantaten oder der Ky-
phoplastie verwendet werden, weisen GIZ keine starke Wärmeentwicklung
während der Aushärtereaktion auf. Daher kommt es nicht zur thermischen
Schädigung des umliegenden Gewebes, wie es bei den Reaktionstemperatu-
ren der PMMA-Zemente (64 - 124◦C) der Fall ist.[205, 206] Weiterhin zeigen
GIZ keinen Polymersiationsschrumpf auf.[207]
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Wie bereits erwähnt bestehen kommerzielle GIZ aus einer Polymer- und einer
Aluminosilicatglaskomponente. Die vorhandenen Al3+-Ionen übernehmen in-
nerhalb des Aushärteprozesses der Zemente eine Schlüsselrolle sowohl im
Bezug auf die Glaslöslichkeit als auch auf die Zementstabilität.[208] Jedoch
sind die Al-haltigen Dentalzemente für die Verwendung als Knochenrestaura-
tionsmaterial gänzlich ungeeignet. Zum einen stören die im Glas vorhandenen
Al3+-Ionen die Knochenmineralisation [209–211], zum anderen zeigten Unter-
suchungen, dass Al neurotoxische Effekte auf den menschlichen Körper hat
[212].
Um diesen negativen Effekten zu entgehen, wurden zahlreiche Al-freie Glas-
zusammensetzungen untersucht, bei denen das Al durch andere Elemente er-
setzt wurde. Die Fe-Substitution des Al war zunächst ein sinnvoller Schritt, da
das Al3+-Ion durch ein anderes trivalentes Ion ausgetauscht wurde.
Untersuchungen an den eisenhaltigen Gläsern zeigten jedoch, dass sich Fe3+
spontan zu Fe2+ reduziert und die Kristallisation von Magnetit (Fe3O4) zur
Folge hat. Dadurchwerden sowohl die Glas- als auch die Zementeigenschaften
signifikant verändert.[213]
Die Hinzugabe von Zn zur Glaszusammensetzung an Stelle des Al zeigte zu-
nächst GIZmit vielversprechendenmechanischen Eigenschaften.[214, 215] Die
hohen Zn-Gehalte resultieren jedoch zu akuten cytotoxischen Eigenschaften
der hergestellten Zemente in in vitro-Untersuchungen.[208]
Andere Studien untersuchten den Effekt der Substitution des Al durch Sr auf
die Zementeigenschaften. Die experimentellen Zemente zeigten hervorragen-
de mechanische Eigenschaften, so dass diese sogar für lasttragende Anwen-
dungen verwendet werden könnten.[216] Zudem wiesen Sr-haltige Zemente
antibakterielle Eigenschaften auf, die durch das Verhältnis zwischen Ca und
Sr eingestellt werden können.[72] Allerdings zeigten die Sr-haltigen Zemente
sehr schnelle Aushärtereaktionen, die für die klinische Anwendung ungeeig-
net sind.[216]
Im Gegensatz dazu offenbarte die Verwendung von Mg in GIZ ein deutlich
langsameres Aushärteverhalten und bietet somit genug Zeit, für die Herstel-
lung homogener Zemente durch den behandelnden Arzt. Zudem zeigten die-
se GIZ höhere Biegefestigkeiten gegenüber Mg-freien Zementen an und sind






Kommerziell werden GIZ hauptsächlich in der Dentalmedizin eingesetzt, da
als Glaskomponente stets ein Alumosilicatglas zum Einsatz kommt. Zahlrei-
che Untersuchungen zeigten jedoch, dass Al-haltige Materialien sich nachtei-
lig auf den menschlichen Körper auswirken und somit als Anwendung für die
Knochenrestauration nicht in Frage kommen können. Jedoch spielen die Al3+-
Ionen vor allem für die Aushärtereaktion, die mechanische Festigkeit und Sta-
bilität der Zemente eine wichtige Rolle. Zum einen sind die im Glas vorhan-
denen Si-O-Al-Bindungen säurehydrolysierbar und bilden die Grundlage für
die Aushärtereaktion der GIZ, zum anderen sorgten die trivalenten Alumini-
umionen für den Aufbau einer dreidimensionalen vernetzten Struktur, die für
die Festigkeit des Zementes sorgt.
Für neuartige Al-freie GIZ muss also eine Komponente als Ersatz für die Alu-
mosilicatgläser gefundenwerden, die sowohl ein ähnliches Löslichkeitsverhal-
ten aufweist und zusätzlich die Vernetzung des Zementes während der Aus-
härtereaktion bewerkstelligt.
Diese Arbeit beschäftigt sich mit der Untersuchung und Anwendung von Mg-
und Zn-substituierten bioaktiven Gläsern als potentiell neue Glaskomponente
in Al-freien Glasionomerzementen. Hierfür wurde im ersten Teil der Einfluss
der Substitution des Ca durch Mg oder Zn auf die thermischen bzw. Löslich-
keitseigenschaften von Bioglas 45S5 untersucht. Der zweite Teil dieser Arbeit
beschäftigt sich mit dem Einfluss der Glas- sowie der Polymerkomponente auf
das Aushärteverhalten und diemechanischen Eigenschaften neuer experimen-
teller GIZs.
Publizierte Untersuchungen an Mg/Zn-substituierten Bioglas 45S5 zeigten,
dass dieWahl des Substitutionskations Einfluss auf die Löslichkeitseigenschaf-
ten der Gläser hat. Während die Substitution von Ca durch Mg keine signifi-
kante Änderung der chemischen Beständigkeit aufzeigt, lässt sich bei den Zn-
haltigen Gläser eine drastische Zunahme der chemischen Beständigkeit und
damit verringerte Ionenfreisetzung erkennen.[68] Dieses Ergebnis ist überra-
schend, da Mg2+ und Zn2+ eine vergleichbaren Ionenradius und somit Feld-
stärke aufweisen. Somit sollten beide auch vergleichbar ins Glas eingebaut
werden und ähnliche Eigenschaften aufzeigen.
2 Zielstellung und experimentelles Design
Infolge der unterschiedlichen Auswirkungen auf die chemische Beständigkeit
sollte geklärt werden, ob sich diese beiden Glasreihen auch in den thermischen
Eigenschaften unterscheiden. Neben den Glasübergangstemperaturen (DSC,
Dilatometrie) wurde das Kristallisationsverhalten der Mg/Zn-substituierten
Gläser charakterisiert (DSC,Heizmikroskopie). Hergestellte Sinterprobenwur-
den zusätzlich mit Hilfe von REM-Untersuchungen analysiert.
Die ersten untersuchten Gläser [68] weisen mit einem Substitutionsgehalt von
25 bis 100% einen sehr hohen Anteil an Mg bzw. Zn auf, was dazu führt, dass
diese Gläser für eine Anwendung als Biomaterial ungeeignet sind. Aufgrund
dessen wurden zwei weitere Glasreihen mit deutlich geringeren Substitutio-
nen (2.5 bis 15%) hergestellt. Wie bereits für die Glasreihen mit hohen Substi-
tutionsgehalten wurden die thermischen Eigenschaften (Tg, Kristallisations-
verhalten) der Gläser charakterisiert.
Zudem wurden Löslichkeitsexperimente an den gering substituierten Gläsern
durchgeführt, um zu untersuchen, ab welchem Gehalt die Zn-Substitution zu
einer deutlichen Verringerung der Glaslöslichkeit führt. Hierfür wurden Glas-
pulver für bis zu sieben Tage in Tris-Puffer-Lösung gelagert. Anschließend
wurden der pH-Wert der Lösungen sowie die Ionenkonzentration mittels ICP-
OES-Analysen charakterisiert. Mit Hilfe von FTIR und XRD-Messungen wur-
de die potentielle HAp-Bildung der gelagerten Glaspulver untersucht. Feines
Pulver (< 38 µm) des Ausgangsglases 45S5 sowie der Gläser Mg2.5 und Zn2.5
wurde neben Tris-Puffer-Lösung zusätzlich in SBF gelagert. Hierbei sollte der
Einfluss des Lagerungsmediums auf die HAp-Bildung der einzelnen Gläser
untersucht werden.
Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wurden zudem Gläser im CaO-CaF2-SiO2-
Glassystem hergestellt, bei denen Ca durch Mg ersetzt wurde (Substitutions-
anteil: 33% oder 66%). Sowohl die Glasübergangstemperaturen als auch Kris-
tallisationsverhalten wurden charakterisiert. Zudem wurde die chemische Be-
ständigkeit der Glasreihe untersucht. Für die Löslichkeitsexperimente wurden
zuerst statische Experimente in phosphathaltigem Zellkulturmedium durch-
geführt, um die HAp-Bildung der Gläser zu bestimmen. Im Anschluss daran
wurde zusätzlich die initiale Ionenfreisetzung der Gläser im neutralem pH-
Milieu mit Hilfe von dynamischen Löslichkeitsexperimenten bestimmt. Hier-
für wurde Glaspulver kontinuierlich von der Tris-Pufferlösung gespült und
im Anschluss daran die Ionenkonzentrationen der Lösung mit Hilfe des ge-
koppelten ICP-OES analysiert.
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Die Gläser der CaO-CaF2-SiO2-Reihe wurde verwendet um durch Mischung
mit Poly(vinylphosphonsäure-co-Acrylsäure) (P(VPA-co-AA)) experimentelle
GIZ herzustellen. Die Aushärteeigenschaften der einzelnen Zemente in Ab-
hängigkeit von der Mg-Substitution im Glas wurden mittels rheologischen
Oszillationsuntersuchungen sowie zeitabhängigen FTIR-Messungen charakte-
risiert. Zusätzlich wurde die Druckfestigkeit der Zemente getestet. Sowohl der
Einfluss des Mg-Substitution, der Korngröße, der Lagerungsdauer sowie der
Lagerungsbedingungen in Abhängigkeit desWassergehaltes auf die Druckfes-
tigkeit wurden untersucht.
Neben dem Einfluss der Glaskomponente auf die Zementeigenschaften wur-
de zusätzlich der Einfluss der Polymerarchitektur auf das Aushärteverhalten
sowie mechanischen Eigenschaften untersucht. Die Änderung der Polymerar-
chitektur von linear zu verzweigt weist interessante Einflüsse auf die Polyme-
reigenschaften auf. Im Hinblick auf die Verarbeitbarkeit von GIZ ist hierbei
vor allem die Änderung der Viskosität in Abhängigkeit der Molmasse von In-
teresse. Diese steigt bei verzweigtem Polymer im Gegensatz zu linearen nicht
so stark an, sondern bleibt zunächst über einen gewissen Molmassenbereich
deutlich niedriger. Zudem könnten die infolge der Verzweigung variabler po-
sitionierten funktionellen Gruppen zu einer deutlich stärkeren dreidimensio-
nalen Vernetzung innerhalb des GIZ führen und somit einen möglichen Weg
für die Herstellung Al-freier GIC sein.
Für die Untersuchung des Einflusses der Polymerarchitektur wurde ein be-
kanntes Al-haltiges Silicatglas (LG26) verwendet.[163, 209, 218] Die Glaseigen-
schaften von LG26 sind bereits ausgiebig charakterisiert und der Einfluss auf
die GIC-Eigenschaften untersucht wurden. Somit kann davon ausgegangen
werden, dass auftretende Änderungen in den Zementeigenschaften nur auf
die gewählte Polymerkomponente zurückzuführen ist.
Zunächst wurden verzweigte PAA mit unterschiedlichen Molmassen herge-
stellt und charakteristische Kennwerte (Molmasse, Dispersität) der Polymer-
säuren charakterisiert. Um zu klären, ob die Polymerarchitektur einen Einfluss
auf die Zementeigenschaften besitzt, wurden sowohl Zemente mit einer ver-
zweigten PAA sowie einem Gemisch aus linearen PAAs, das eine vergleichba-
re SEC-Kurve und somit Molmassenverteilung wie die verzweigte PAA auf-
wies, hergestellt. Im weiteren Verlauf wurde überprüft, ob verzweigte PAAs
die mechanischen Eigenschaften oder die Aushärtezeit beeinflussen, wie dies
für GIZ mit linearen PAA bereits gezeigt wurde. Hierfür wurden Druckfestig-
keit und Aushärtereaktion (Oszillationsrheometer, FTIR-Untersuchungen) der
einzelnen Zementzusammensetzungen in Abhängigkeit der Molmasse bzw.
Polymerarchitektur untersucht. Abschließend wurde der Einfluss der Disper-
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sität (Ð) der verzweigten PAAs getestet. Hierfür wurden GIZ mit Mischun-
gen aus linearer und verzweigter Polymersäure hergestellt, bei denen die Ð
vergleichbar bzw. die Ð der verzweigten PAA deutlich größer war. Aushärte-




Diese Arbeit untersuchte den Einfluss der Substitution von CaO durch MgO
bzw. ZnO in Bioglas 45S5 sowie durchMgO im CaO-CaF2-SiO2-System auf die
Glaseigenschaften. Hierbei wurden thermische Eigenschaften wie der Glas-
übergang und das Kristallisationsverhalten sowie das Löslichkeitsverhalten
der Gläser in Abhängigkeit des Substitutionsgrades charakterisiert.
Sobald ein Glas den Glasübergangsbereich erreicht, geht das Material von
einem vorwiegend spröden und elastischen zu einem plastischen hochvisko-
sen Zustand über. Mit steigender Temperatur nimmt dabei die Beweglichkeit
der Atome innerhalb des Glasnetzwerkes deutlich zu. Hierbei beeinflusst die
Netzwerkpolymerisation, Stärke und Anzahl von Sauerstoffbindungen zu den
Kationen sowie das freie Volumen innerhalb des Glases wesentlich die ato-
mare Beweglichkeit und somit die Glasübergangstemperatur (Tg).[219, 220]
Durch hinzugeben von Netzwerkwandlern und/oder Zwischenoxiden kön-
nen Brückensauerstoffbindungen im Glasnetzwerk aufgebrochen werden. Da-
durch verringert sich die Netzwerkpolymerisation und zeigt sich in einer Tg-
Abnahme.[16] Ein weiterer Faktor, der die Beweglichkeit der atomaren Struk-
tur beeinflusst, ist die Stärke der vorliegenden Bindungen im Netzwerk. Im
Vergleich weisen MgO und ZnO eine höhere Feldstärke gegenüber CaO auf.
In der Theorie sollte dies zur Ausbildung stärkerer Bindungen innerhalb des
Glasnetzwerkes führen und in einer Tg-Erhöhung resultieren.
Interessanterweise zeigen jedoch die Ergebnisse der thermischenUntersuchun-
gen einen entgegengesetzten Trend (Publikation 4.1, 4.2). Die Substitution des
CaO durch MgO oder ZnO resultiert in einer Abnahme in Tg und nicht im
erwarteten Anstieg. MgO und ZnO zählen zu den Zwischenoxiden und kön-
nen somit unterschiedliche Rollen (Netzwerkbildner, Netzwerkwandler) im
Glas übernehmen. Aufgrund dessen könnte die Abnahme in Tg dadurch re-
sultieren, dass Mg bzw. Zn als Netzwerkbildner und nicht wie Ca, als Netz-
werkwandler, ins Silicatnetzwerk eingebaut werden. Hierdurch bilden sich
schwächere Si-O-Mg- bzw. Si-O-Zn-Bindungen im Vergleich zu den Si-O-Si-
Bindungen aus, die für eine Abnahme in Tg sorgen.[52–54, 221]
Des weiteren sorgt der Einbau von Mg2+ anstelle des Ca2+ zu einer Verrin-
gerung der Bindungszahl, da Ca2+ (Koordinationszahl= 6, 8)[120, 222] hö-
her koordiniert ist als Mg2+ (Koordinationszahl= 4, 5, 6)[122, 222] und somit
ebenfalls zu einer Abnahme der Netzwerkpolymerisation des Glases und da-
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mit ebenfalls zu einem geringeren Tg. Die Abnahme der Koordinationszahl
zeigt sich ebenfalls in Untersuchungen an Zn-haltigen Gläsern in denen Zn2+
vorwiegend eine Koordinationszahl von 4 einnimmt.[54, 141, 142] Dies un-
terstützt die bereits angesprochene Annahme, dass die Substitutionskationen
anders als die Ca2+-Ionen ins Glas eingebaut werden. Zusätzlich sorgt die Sub-
stitution des Ca durchMg zu einer Verringerung der Viskosität der Gläser und
resultiert in einer Steigerung der Beweglichkeit des Netzwerkes, einhergehend
mit einer Tg-Verringerung.[113, 223]
Ein weiterer Faktor, der den Glasübergang beeinflusst, ist die Verteilung der
unterschiedlichen Ionen innerhalb des Glases. Hierdurch werden die Trans-
porteigenschaften innerhalb des Netzwerkes beeinflusst.[224] Jedoch ist eine
Untersuchung durch experimentelle Methoden schwierig. Stattdessen lassen
sich Informationen über einen Umweg erhalten.
Das Konzept der Konfigurationsentropie bietet hierbei eine Möglichkeit, den
Zusammenhang der Temperatur und der Glaszusammensetzung und somit
die Viskosität der Gläser qualitativ zu bestimmen. Allgemein korreliert die
Temperatur des Glasübergangs mit einer Viskosität von 1013 poise bzw. 1012
Pa s.[225, 226] Die Konfigurationsentropie unterscheidet sich nicht stark von
derMischungsentropie eines Systems. Das heißt, dass anhand dieser eine Aus-
sage über die Verteilung der einzelnen Kationen innerhalb des Glasnetzwerkes
getroffen werden kann. Je höher die Konfigurationsentropie und damit die
Mischungsentropie ist, desto zufälliger sind die Kationen verteilt.[226] Un-
tersuchungen von Silicatgläsern mit unterschiedlichen Verhältnissen an CaO
und Na2O zeigen, dass die Na+-Mobilität deutlich abnimmt, sobald der Ca2+-
Gehalt ansteigt. Dies lässt sich dadurch erklären, dass Ca2+ und Na+-Ionen
nicht zufällig verteilt, sondern unter Bildung von Ca-Na-Paaren im Glas vor-
liegen. Dadurch sinkt die Mischungsentropie und die Konfigurationsentropie
und Tg nimmt zu.[224, 227] Im Gegensatz dazu liegen Ca2+ und Mg2+ zu-
fällig im Glasnetzwerk verteilt. Infolgedessen kommt es zu einer Steigerung
der Konfigurationsentropie, die ausreicht um den Einfluss der höheren Feld-
stärke des Mg2+ auf das Glasnetzwerk zu überwinden.[228] Dadurch nimmt
der Tg der Mg-haltigen Gläser ab. Ein zusätzlicher Effekt, der infolge der Mg-
Substitution auftritt, ist die Abnahme des Ca-Gehalts. Dieser resultiert in einer
verbesserten Mobilität der Na+-Ionen und ermöglicht ebenfalls ein verringer-
tes Tg.[227] Die vergleichbaren Tg-Verläufe der beiden Glasreihen legen die
Vermutung nahe, dass sowohl die Mg2+- als auch die Zn2+-Kationen zufällig
im Glas verteilt vorliegen. Zudem scheinen sich keine ungleichen Paare der
Substitutionskationen mit Na+ oder Ca2+ auszubilden, da sonst die Konfigu-
rationsentropie sinken würden und zu einer Tg-Zunahme führen müsste.
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Die bisher gegebenen Erklärungen können zwar die Tg-Abnahme jedoch nicht
den erkennbaren Minimumsverlauf, der durch die Substitution des CaO mit
MgO oder ZnO erkennbar ist, erklären. Solche Ergebnisse zeigen sich häufig in
Glassystemen, bei denen zwei unterschiedliche Alkaliionen vorliegen. Hierbei
zeigen Eigenschaften, die auf Ionentransportprozesse beruhen (z.B. Leitfähig-
keit, Ionenabgabe, thermische Eigenschaften), häufig einen nicht linearen Ver-
lauf in Abhängigkeit des Substitutionsgehaltes.[229–231] Da sich diese Ergeb-
nisse erstmals in mischalkalihaltigen Glasreihen zeigte, wurde dieses nicht li-
neare Verhalten alsMischalkalieffekt bezeichnet. Er tritt sowohl in Silicat-, Borat-
oder Phosphatgläsern auf.[232] Eine vollständige Erklärung des Effektes blieb
jedoch bisher aus.MehrereModelle wurden erstellt, um die anomalen Verläufe
der unterschiedlichen Eigenschaften zu erklären.[233–235] Allgemein wird an-
genommen, dass sich aufgrund der Bindungs- und Koordinationsumgebung
der verschiedenen Alkaliionen bevorzugt Plätze bilden, zu denen die mobilen
Ionen springen können (ion hopping).[236] Es wird davon ausgegangen, dass
es deutlich schwerer für ein Kation A ist, auf einem Platz zu springen, der vor-
her durch ein Kation B besetzt wurde, als auf einen Platz, der zuvor ebenfalls
durch ein Kation A belegt war.[237]
Neben Gläsern mit mehreren Alkaliionen tritt derMischalkalieffekt auch in Glä-
sern mit Mischungen aus Alkali- und Erdalkaliionen oder zweier Erdalkaliio-
nen auf. Dementsprechend sollte besser von einemMischkationeneffekt statt Mi-
schalkalieffekt gesprochen werden.[236]
Neben dem Glasübergang ist ebenfalls das Kristallisationsverhalten der un-
tersuchten Mg- bzw. Zn-haltigen Glasreihen von Interesse. Bioglas 45S5 be-
sitzt aufgrund seines hohen Netzwerkwandleranteils ein sehr offenes Netz-
werk. Dieser Umstand resultiert in einer starken Kristallisationsneigung. Für
die Anwendung als gesinterte Scaffolds ist dies von deutlichem Nachteil. Die
früh eintretende Kristallisation limitiert das Sintern von Pulverproben. Da-
durch verringert sich die Verdichtung und führt zu Scaffolds mit verminderter
mechanischer Festigkeit.[62, 238]
Die Substitution des CaO durch MgO/ZnO im Bioglas 45S5 führt zu einer
deutlichen Abnahme der Kristallisationsneigung infolge des gesteigerten Sub-
stitutionsanteils. Der Onset der Kristallisationstemperatur (Tc) verschiebt sich




Die Berechnung von Kennwerten wie dem Prozessfenster (Tc-Tg) oder Glas-
stabilitätsparametern (Hrubÿ, Weinberg, Lu & Liu) verdeutlicht die verrin-
gerte Kristallisationstendenz. Diese nehmen infolge des Austauschs des CaO
durch MgO oder ZnO zu. Dies entspricht einer abnehmenden Kristallisations-
neigung der Gläser und der daraus folgenden verbesserten Verarbeitbarkeit
der Gläser.[239–243]
Neben der Berechnung der Kennwerte (Prozessfenster, Glasstabilitätsparame-
ter) wurden zusätzlich Heizmikroskopieuntersuchungen für die hochsubsti-
tuierten Mg- und Zn-haltigen Gläser (Substitutionsanteil 25 bis 100%) basie-
rend auf Bioglas 45S5 durchgeführt. Diese Analysemethode bieten die Mög-
lichkeit, den Temperaturbereich, in dem die Kristallisation abläuft, zu bestim-
men. Der Kristallisationsbereich zeigt sich durch ein Plateau im Anschluss an
den Sinterschrumpf in den Heizmikroskopieergebnissen. Je kleiner dieser Be-
reich desto geringer ist die Tendenz eines Glas zu Kristallisieren. Je länger
die Glaspartikel in dieser Phase verweilen und der hohen Temperatur ausge-
setzt sind, desto bevorzugter läuft die Kristallisation ab.[244, 245] Die Mg- als
auch die Zn-haltige Glasreihe zeigen eine vergleichbare kontinuierliche Ab-
nahme des Kristallisationsbereiches über die Substitution und unterstützen
damit die bereits durch DSC-Analysen vermutete verminderte Kristallisati-
onsneigung. Durch die höhere Feldstärke der Substitutionskationen und der
damit einhergehenden stärkeren Bindung innerhalb des Glasnetzwerkes, ist
die abnehmende Kristallisationsneigung zu erwarten und passt zu bereits ge-
zeigten Ergebnissen.[113, 119, 246]
Im Hinblick auf die Mg-haltigen Gläser kommen zudemweitere Faktoren hin-
zu, die die Kristallisation beeinflussen. Der Einbau von Mg ins Glas sorgt
für eine Entropierhöhung des Systems und behindert somit die Kristallisation
zusätzlich.[247] Weiterhin verhindert die Präsenz von Mg2+-Ionen die Aus-
bildung potentieller Kristallphasen während der Temperaturbehandlung.[248,
249] Für die Zn-haltigen Gläser lässt sich die verringerte Kristallisationsten-
denz durch die Steigerung der Glasviskosität erklären.[62, 125, 250]
Neben den direkten Einflüssen derMg2+- und Zn2+-Ionen auf die Kristallisati-
on, sorgt die Substitution des Ca2+ zusätzlich zu einer Veränderung der Glass-
truktur. ImVergleich zumCa2+ besitzenMg2+- und Zn2+-Ionen einen deutlich
geringeren Ionenradius und führen somit zu einem kompakteren Glasnetz-




Die früh beginnende Kristallisation von Bioglas 45S5 beeinflusst die Sinterei-
genschaft negativ. Aufgrund der deutlich geringeren Kristallisationsneigung
der Mg- und Zn-haltigen Gläser, wurde ebenfalls das Sinterverhalten unter-
sucht. Hierfür wurden Ergebnisse der Heizmikroskopieuntersuchungen aus-
gewertet. Neben dem Kristallisationsbereich geben diese zusätzlich einen Ein-
blick in die Verringerung der Probendimension infolge der Aufheizung der
Probe. Sowohl die Substitution des CaO durch MgO als auch ZnO resultiert
in einem deutlich größeren Sinterschrumpf und damit in signifikant besseren
Sintereigenschaften. Während das Ausgangsglas 45S5 um knapp 3% zusam-
mensintert, zeigen die Mg-Gläser einen maximalen Sinterschrumpf von 57%
und die Zn-Reihe von 28%. Der Vergleich der beiden Glasreihen untereinander
deutet darauf hin, dass die Substitution des CaO durch MgO die Sintereigen-
schaften deutlich stärker beeinflusst. Im Hinblick auf die Herstellung poröser
Scaffolds sollten Mg-haltige Gläser eingesetzt werden. Diese sorgen für eine
höhere Verdichtung während der Temperaturbehandlung und somit zur Bil-
dung von Scaffolds mit höheren mechanischen Eigenschaften.
Zusätzliche REM-Untersuchungen an frisch gebrochenen Sinterproben des Gla-
ses 45S5 sowie der Gläser bei denen 50% des CaO durchMgO oder ZnO ersetzt
wurde, unterstützen die bereits durch die Heizmikroskopie beobachteten ver-
besserten Sintereigenschaften. Während die 45S5-Probe vereinzelte Glasparti-
kel zeigt (Abb. 3.1 a), die kaum zusammengesintert sind, ist die Mg50-Probe
hervorragend zusammengesintert. Einzelne Glaspartikel sind nicht mehr er-
kennbar und die Oberfläche ist homogen (Abb. 3.1 b). Dies unterstützt die
aus den Heizmikroskopieergebnissen gezogenen Schlüsse bezüglich des ge-
steigerten Sinterverhaltens durch die Substitution des CaO durch MgO. Eben-
falls weist die Zn50-Probe eine verbesserte Sinterung gegenüber Bioglas 45S5
auf. Hierbei lassen sich jedoch im Vergleich zur Mg-haltigen Probe vereinzelte
Glaspartikel erkennen, die von einer möglicherweise kristallinen Matrix um-
geben sind (Abb. 3.1 c).
(a) (b) (c)
Abb. 3.1: REM-Bilder gesinterter Glasproben von (a) Bioglas 45S5, (b) Mg50 und




Röntgendiffraktometrie-Untersuchungen an den verschiedenen Sinterproben
zeigen, dass die Gläser während der Temperaturbehandlung auskristallisiert
sind. Die Kristallisation muss also nicht notwendigerweise das Sintern von
Glaspulvern behindern. Dieses Ergebnis passt hervorragend zu Studien, die
den Effekt der Kristallisation auf das Sinterverhalten in Bioglas 45S5 unter-
suchten. Es zeigte sich, dass in 45S5 hauptsächlich Natriumcalciumsilicate aus-
kristallisieren (Na2CaSi2O6 bzw. Na2Ca2Si3O9)[252, 253], welche die Herstel-
lung einer vollständig gesinterte Bioglas 45S5-Probe verhinderten. Die Ausbil-
dung dieser Natriumscalciumsilicatphasen beeinflusst die Sinteriegenschaften
jedoch nicht in Glassystemen mit niedrigerem Tg beispielsweise infolge des
Einbaus von Fluorid.[60] Dies lässt vermuten, dass nicht nur der Typ der Kris-
tallphase, die während des Sintervorgangs ausgebildet wird, sondern auch die
relative Position von Tg zu den Kristallisationstemperaturen einen Einfluss
darauf hat, ob ein Glaspulver gut zusammensintert.
Während das geringe Zusammensintern von Bioglas 45S5 über viskoses Flie-
ßen sich durch den sehr frühen Onset der Kristallisation erklären lässt.[61,
244]. Sorgt sowohl die Tg-Abnahme als auch der deutlich spätere Kristallisati-
onsbeginn und die damit einhergehende Verringerung der Kristallisationsten-
denz der Mg- bzw. Zn-haltigen Gläser für die verbesserten Sintereigenschaf-
ten.
Die Mg- und Zn-haltigen 45S5-Glasreihen zeigen eine Abnahme des Kristalli-
sationsneigung. Interessanterweise lässt sich in den Ergebnissen der Mg-sub-
stituierten Gläser der CaO-CaF2-SiO2-Reihe ein entgegengesetzten Trend er-
kennen (Publikation 4.5). Die Substitution des CaO durch MgO sorgt in die-
sem Glassystem für eine Verschiebung der Kristallisation zu niedrigen Tem-
peraturen. Zudem ändert sich die Peakgeometrie in Abhängigkeit des Sub-
stitutionsgehaltes. Während das Mg-freie Glas einen sehr breiten Peak auf-
weist, verringert sich die Peakbreite für die Mg-haltigen Gläser und die In-
tensität des Kristallisationspeaks steigt. Diese Veränderung deuten auf einen
Wechsel des Kristallisationsmechanismus hin. Während ein breiter Kristallisa-
tionspeaks auf Oberflächenkristallisation hinweist, wird ein scharfer Kristalli-
sationspeak eher mit Volumenkristallisation in Zusammenhang gebracht.[254]
Durchgeführte Untersuchungen an getemperten Gläsern der Glasreihe zei-
gen zusätzlich eine Änderung der gebildeten Kristallphase von Wollastonit zu




Der Austausch des CaO durchMgO oder ZnO im Bioglas 45S5 zeigt vergleich-
bare Effekte auf die thermischen Eigenschaften der unterschiedlichen Gläser.
Für eine Anwendung als Biomaterial ist jedoch ebenfalls die Reaktion mit dem
umgebenden Gewebe von Interesse. Hierbei geben Löslichkeitsuntersuchun-
gen Aufschluss über die chemische Beständigkeit der einzelnen Glaszusam-
mensetzungen.
Die Lagerung von Glaspulver in Tris-Pufferlösung ist eine einfache und rasch
durchzuführende Methode, um das Verhalten des Materials bei pH = 7.4, ver-
gleichbar zummenschlichen Körper, zu untersuchen. Infolge der Löslichkeits-
reaktion kommt es zu Ionenaustauschprozessen und Hydrolyse des Glasnetz-
werkes. Vorwiegend Alkali- oder Erdalkaliionen werden aus dem Glas ge-
löst. Die Protonen, die aufgrund der Eigendissoziation des Wasser in der La-
gerungslösung vorliegen, bilden mit den vorhandenen Trennstellensauerstof-
fen Silanolgruppen aus und stehen fortan nicht mehr zur Verfügung. Die da-
mit einhergehende Steigerung der Konzentration an Hydroxidionen sorgt für
einen pH-Anstieg der Lagerungslösung.[53, 119, 255]
Die Lagerung der Mg-haltigen 45S5-Glasreihe mit Substitutionsgehalten bis
15% zeigen den erwarteten pH-Anstieg der Tris-Pufferlösung. Die pH-Verläufe
sind zudem über die Zeit vergleichbar zu den Ergebnissen des Bioglas 45S5.
Die erhaltenen Daten korrelieren hervorragend mit bereits gezeigten Untersu-
chung an Gläsern mit Substitutionsgehalten zwischen 25 und 100%.[68] Dies
lässt vermuten, dass sich die Löslichkeitseigenschaften des Ausgangsglases
45S5 infolge der Substitution des CaO durch MgO nicht verändern. Dies lässt
sich vermutlich damit erklären, dass MgO die Rolle des CaO als Netzwerk-
wandler im Glasnetzwerk übernimmt.
Im Gegensatz dazu resultiert die Substitution des CaO durch ZnO in einer
deutlichen Veränderung des pH-Verlaufes über die Zeit. Während ein Sub-
stitutionsanteil von 2.5% einen pH-Anstieg ähnlich dem Ausgangsglas 45S5
aufweist, führt eine Steigerung auf 5% bereits zu einer drastisch geringeren
pH-Zunahme. Ab einem Substitutionsgehalt von 7.5% ändert sich der pH-
Wert unabhängig der Lagerungszeit gar nicht mehr. Der konstante Verlauf des
pH-Wertes der Zn-haltigen Gläser, ab einem Substitutionsanteils von 7.5%,
lässt sich durch die fehlenden Ionenaustauschprozesse und Lösungsreaktio-
nen erklären. Diese sind gleichbedeutendmit einer Steigerung der chemischen
Beständigkeit der Gläser und somit einer drastischen Abnahme der Glaslös-
lichkeit. Die in dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse bestätigen bereits ähnliche
Trends, die in Untersuchungen an Zn-haltigenGläsern erhaltenwurden.[65][68]
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Im Vergleich zur Substitution des CaO durch MgO, scheint es, dass ZnO im
Gegensatz zu CaO und MgO eher die Rolle eines Netzwerkbildners über-
nimmt. Durch den Einbau des ZnO ins Silikatnetzwerkes steigt die Polymeri-
sation des Glases. Dadurch entsteht ein weniger offenes Netzwerkmit weniger
Trennstellensauerstoffen und Wandlerionen, die eine Schlüsselrolle im Ionen-
austausch übernehmen [13, 58, 68, 256–258] und resultiert in der detektierten
abnehmenden Glaslöslichkeit.
Die pH-Änderung wird jedoch nicht nur durch das gewählte Substitutions-
kation sondern sowohl durch die verwendete Partikelgröße als auch das ver-
wendete Lagerungsmedium beeinflusst. Der allgemeine pH-Verlauf über die
Zeit, der sich durch einen initial sehr starken pH-Anstieg infolge des Frei-
werdens von mobilen Na+- und Ca2+-Ionen auszeichnet und sich danach ei-
nem Plateau annähert, lässt sich ebenfalls in den Untersuchungen mit feine-
rem Glaspulver feststellen. Hierbei zeigen die Ergebnisse deutlich höhere pH-
Werte nach der Verringerung der Partikelgröße infolge der Lagerung und re-
sultiert aus der vergrößerten relativen Oberfläche.[259, 260]
Der Wechsel des Lagerungsmediums von Tris-Pufferlösung zu SBF bietet die
Möglichkeit, die Parameter der Löslichkeitsuntersuchung im Hinblick auf die
spätere Verwendung im menschlichen Körper anzupassen. Während Tris-Puf-
ferlösung lediglich einen vergleichbaren pH-Wert wie menschliches Blut auf-
weist, beinhaltet SBF zusätzlich alle anorganischen Bestandteile des Blutplas-
mas. Der Vergleich der pH-Werte der SBF mit den Ergebnissen der Tris-Puffer-
lösung lässt sich erkennen, dass Mg2.5 und Bioglas 45S5 einen ähnlichen pH-
Verlauf in Abhängigkeit der Lagerungszeit aufweisen. Die Substitution des
CaO durch ZnO hingegen sorgt für einen geringeren pH-Anstiegen über die
Zeit. Der Vergleich mit den Untersuchungen in Tris-Pufferlösung zeigt zudem,
dass die pH-Änderung weiter abnimmt.
Obwohl die Charakterisierung des pH-Anstieges über die Zeit erste Einbli-
cke in das Löslichkeitsverhalten der unterschiedlichen Gläser bietet, fehlt eine
detaillierte Aussage über die Ionenfreisetzung der Mg- und Zn-haltigen Glä-
ser. Hierzu wurden die Ionenkonzentrationen der Tris-Pufferlösungen, infolge
der Lagerung des groben bzw. feinen Glaspulvers, mit Hilfe von ICP-OES-
Messungen bestimmt.
Im Vergleich der gemessenen Ionenkonzentrationen lässt sich wiederum ein
Unterschied zwischen den Mg- und Zn-haltigen Gläsern erkennen, der sich
bereits in den pH-Trends zeigte. Die ICP-Ergebnisse der Mg-haltigen Gläser
mit steigendem Substitutionsgehalt zeigten keinen signifikanten Unterschied
gegenüber den Ergebnissen des Ausgangsglases 45S5. Sowohl nach 6 Stun-
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den als auch 7 Tagen sind die gemessenen Konzentrationen vergleichbar. Im
Gegensatz dazu wurden drastisch geringere Ionenkonzentration in der Tris-
Pufferlösungen detektiert, in der die Zn-haltigen Gläser lagerten. Hierbei wur-
den bereits bei der geringsten Substitutionen des CaO durch ZnO deutlich ge-
ringere Ionenkonzentrationen in der Tris-Pufferlösung detektiert. Infolge der
Lagerung für 7 Tage steigen die gemessenen Konzentrationen leicht an. Jedoch
liegen diese deutlich unter den erhaltenen Ergebnissen des Ausgangsglases
45S5 sowie der Mg-haltigen Gläser.
Die Löslichkeitsreaktion von bioaktiven Gläsern läuft allgemein durch die Hy-
drolyse des Glasnetzwerk sowie über einen Ionenaustauschprozess ab. Vor
allem der Ionenaustausch hängt hierbei dramatisch von der Glasstruktur ab.
Mg2+ und Zn2+-Ionen haben vergleichbare Ionenradien sowie elektrische La-
dung und besitzen eine ähnliche Dietzel-Feldstärke.[17] Dadurch sollten beide
Ionen vergleichbar ins Glasnetzwerk eingebaut werden.
Durch die kleineren Ionenradien der Substitutionskationen (Mg, Zn) nimmt
das molare Volumen ab. Dies ist gleichzusetzen mit einer kompakteren Glass-
truktur. Dadurch wird der Platz für die mobilen Ionen, welche aus dem Glas
herausgelöst werden, sowie das eindringendewässrigeMedium erschwert.[37,
68] Infolgedessen reduziert sich die Ionenfreisetzung.[261] Für die höher sub-
stituierten Mg- und Zn-haltigen Gläser lässt sich eine deutliche Abnahme im
molaren Volumen erkennen (Publikation 4.2). Jedoch ist dieser Unterschied für
die Gläser mit sehr geringer Konzentration geringfügig. Deshalb kann die Än-
derung des molare Volumen nicht der einzige Grund für den Unterschied im
Löslichkeitsverhalten sein.
Der Unterschied im Löslichkeitsverhalten zwischen den Mg- und Zn-haltigen
Gläsern lässt sich auch nicht vollständig durch den Einfluss der Feldstärke auf
das Glasnetzwerk bzw. die Bindungsstruktur erklären. Zn2+ besitzt durch den
geringeren Ionenradius bei gleicher Ladung eine größere Dietzel-Feldstärke
als Ca2+.[17] Infolgedessen sollten stärkere Bindungen ausgebildet werden,
die die Ionenbeweglichkeit reduziert und damit die Ionenfreisetzung verrin-
gert.[22] Jedoch weist, wie bereits erwähnt, Mg2+ eine vergleichbare Feldstär-
ke wie Zn2+ auf, lässt jedoch keine Abnahme der Glaslöslichkeit erkennen.
Wie in diesem Abschnitt bereits kurz angesprochen, scheint das unterschied-
liche Löslichkeitsverhalten möglicherweise aus dem strukturellen Einbau der
Substitutionskationen ins Glasnetzwerk zu resultieren. Sowohl MgO als auch
ZnO fallen infolge ihrer Dietzel-Feldstärke in den Bereich der Zwischenoxide
und können somit sowohl die Rolle eines Netzwerkwandlers als auch Netz-
werkbildners im Glas einnehmen. Im Vergleich zwischen den beiden Glas-
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reihen legen die Löslichkeitsuntersuchungen nahe, dass MgO aufgrund der
vergleichbaren Löslichkeitsergebnisse wie das Ausgangsglas 45S5, eher die
Rolle eines typischen Netzwerkwandlers einnimmt. Hingegen scheint es, dass
ZnO eher als Netzwerkbildner ins Silicatnetzwerk eingebaut wird. Hierdurch
nimmt die Polymerisation des Glasnetzwerkes zu und die Löslichkeit verrin-
gert sich. FTIR-Spektren der unbehandelten Zn-Gläser zeigen keine Änderung
der Bindungsstruktur infolge der Substitution des CaO, die auf eine höhere
Polymerisiation des Glasnetzwerkes hinweisen.
Eine genauere strukturelle Untersuchungen (z.B. 29Si-NMR, 31P-NMR) derMg-
und Zn-haltigen Gläser basierend auf dem Bioglas 45S5 fehlt bisher. Hierdurch
ließe sich eine klarere Aussage darüber treffen, wieMgO bzw. ZnO in das Glas-
netzwerk eingebaut werden.
Neben dem Lagerungslösung wurden ebenfalls die gelagerten Pulverproben
untersucht. Hierbei ist vor allem die potentielle Ausbildung einer HAp-Schicht
von Interesse. Bioglas 45S5 zeichnete sich dadurch aus, dass sich infolge der
Reaktion mit dem umgebenden wässrigen Medium eine HAp-Schicht auf der
Oberfläche der Glaspartikel ausbildet. Diese ist vergleichbar zum anorgani-
schen Bestandteil des menschlichen Knochens [19] und bietet damit die Mög-
lichkeit einer direkten chemischen Bindung des Materials mit dem umgeben-
den Gewebe [36].
FTIR- und Röntgendiffraktometrieuntersuchungen an den in Tris-Pufferlösung
gelagerten groben Mg-haltigen Glaspulvern zeigen charakteristische Apatit-
banden bzw. -reflexe nach drei Tagen für die Proben mit einem Substitutions-
gehalt bis 7.5%. Damit zeigen sie vergleichbare Ergebnisse wie Bioglases 45S5.
Weitere Steigerung der Mg-Substitution sorgt dafür, dass die charakteristi-
schen Banden und Reflexe erst nach sieben Tagen detektierbar sind. Studien an
Mg-haltigen Gläsern erklärten diesen Trend durch die Steigerung der chemi-
schen Beständigkeit infolge der Substitution von CaO durch MgO und der da-
mit einhergehenden stärkeren Mg-O-Bindung gegenüber Ca-O. Infolgedessen
verlangsamt sich zunächst die Löslichkeitsreaktion und resultiert in einer ver-
späteten Apatitbildung.[262] Dies widerspricht jedoch sowohl den gezeigten
pH- als auch ICP-OES-Ergebnissen dieser Arbeit, die nahezu keine Änderung
gegenüber dem Ausgangsglas 45S5 aufzeigen. Stattdessen führt die Präsenz
der Mg2+-Ionen zur verringerten Keimbildung von Calciumphosphaten. Die
drastische Verlangsamung der Umwandlung des amorphen Calciumphosphat
zu stabilerem Apatit sorgt für eine spätere Bildung der HAp-Schicht.[263–266]
Röntgendiffraktogramme zeigen die charakteristischen HAp-Reflexe ebenfalls
erst nach 7 Tagen. Die verlangsamte Apatitbildung zeigt sich ebenfalls in den
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bereits besprochenen ICP-OES-Ergebnissen. Diese zeigten für höher substitu-
iertenMg-haltigenGläser höhere P-Konzentrationen in der Tris-Pufferlösungen
gegenüber den Mg-Gläsern mit einem Substitutionsgehalt bis 7.5% (Publikati-
on 4.3).
Bereits die pH- als auch die ICP-OES-Messungen der Zn-haltigen Glasreihe
deuteten auf eine geringe Glaslöslichkeit hin. Dieser Trend lässt sich ebenfalls
in den FTIR- und Röntgendiffraktometrie-Untersuchungen erkennen. Unter-
suchungen am gelagerten Zn-haltigen Glas mit dem geringsten Substitutions-
gehalt (2.5%) zeigen die charakteristische HAp-Reflexe und -banden. Diese
sind jedoch erst deutlich später detektierbar (nach 7 Tagen) gegenüber dem
Mg-haltigen Glas. Die geringere Löslichkeit der Zn-haltigen Gläsern resultiert
in einer Abnahme der Konzentration der Ca2+- und PO3−4 -Ionen in der Tris-
Pufferlösung, welche für die HAp-Schichtausbildung notwendig sind.
Die Verwendung von feinerem Glaspulver beschleunigt die Ausbildung der
HAp-Schicht auf der Glasoberfläche. FTIR- und Röntgendiffraktometrie-Unter-
suchungen zeigen charakteristische Banden und Reflexe des HAp bereits nach
24 Stunden (Publikation 4.4). Dies lässt sich auf die bereits besprochene Ver-
größerung der relativen Oberfläche und der damit deutlich stärkeren Reakti-
on mit dem umgebenden Medium zurückführen. Interessanterweise sorgt die
Verkleinerung der Partikelgröße dafür, dass das Zn-haltigen Glases Zn2.5 ver-
gleichbare pH-Werte wie Bioglas 45S5 und Mg2.5 zu den unterschiedlichen
Zeitpunkten aufzeigt. Zudem ist keine verspätete HAp-Bildung auf dem Zn-
haltigen Glas erkennbar, wie es bei der Lagerung des groben Glaspulvers zu-
vor der Fall war.
Bei genauerer Betrachtung der FTIR-Spektren in Abhängigkeit des Lagerungs-
mediums lässt sich erkennen, dass durch den Wechsel von Tris-Pufferlösung
zu SBF die charakteristischen Apatitbanden erst zu deutlich späteren Zeit-
punkten erkennbar sind. Dies lässt sich vermutlich auf die vorhandenenMg2+-
Ionen in der SBF zurückführen, die wie bereits besprochen die Ausbildung
einer HAp-Schicht behindern.[262, 264–268] Des weiteren lassen sich in den
FTIR-Spektren der Glaspulver gelagert in SBF zusätzliche CO2−3 -Banden er-
kennen. Diese sind auf die vorhandenen CO2−3 -Ionen zurückzuführen, die in
der SBF vorliegen. Während die FTIR-Spektren der in Tris-Pufferlösung gela-
gerten Proben auf die Bildung von stöchiometrischemHAp hindeuten, weisen
die CO2−3 -Banden in den FTIR-Spektren der in SBF gelagerten Proben auf die
Bildung eines B-Typ substituierten Apatits hin. Hierbei werden im Kristallgit-





Während die Ergebnisse der thermischen Untersuchungen ein vergleichbares
Verhalten der Mg- und Zn-haltigen Glasreihe aufzeigten, lassen die Untersu-
chungen der chemischen Beständigkeit/Glaslöslichkeit ein entgegengesetztes
Verhalten erkennen. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass der Hauptgrund
für die Diskrepanz im Löslichkeitsverhalten der unterschiedliche strukturelle
Einbau des MgO bzw. ZnO ins Glasnetzwerk ist. WährendMgO eher als Netz-
werkwandler und somit vergleichbar zum CaO eingebaut wird, scheint ZnO
eher die Rolle eines Netzwerkbildners einzunehmen. An dieser Stelle sollten
zusätzliche Untersuchungen herangezogen werden (z.B. NMR), um den struk-
turellen Einbau des Mg bzw. Zn in das Glasnetzwerk zu charakterisieren und
damit eine Erklärung für die unterschiedlichen Effekte der Substitution von
Ca durch Mg oder Zn zu finden.
Die Untersuchung der Glaslöslichkeit und der potentiellen HAp-Bildung er-
möglicht es, erste Aussagen über eine medizinische Anwendung der Gläser
als Knochenersatzmaterial treffen zu können. Es gibt jedoch weitere Anwen-
dungsmöglichkeiten, bei denen die Glaslöslichkeit eine signifikante Rolle in
der Herstellung sowie Einfluss auf die Materialeigenschaften übernimmt. Ein
Beispiel für solch ein Material sind Glasionomerzemente. Während des Aus-
härteprozesses der Zemente reagiert die Polymersäurekomponente mit dem
Glaspulver. Die dabei aus dem Glas herausgelösten Kationen reagieren mit
der vorhandenen deprotonierten Polymersäure und es kommt zur Ausbildung
von Salzbrücken. Diese führen zur Aushärtung der Zementpaste. Die Löslich-
keitseigenschaften der Gläser spielen imAushärteprozess eine große Rolle und
beeinflussen die Verarbeitbarkeit der Zemente sowie deren mechanische Ei-
genschaften signifikant.
Während für die bisher besprochenen Untersuchung der chemischen Bestän-
digkeit und Ausbildung einer HAp-Schicht vor allem statische Löslichkeitsex-
perimente im wässrigen Medium durchgeführt wurden, ist die initiale Freiset-
zung der Ionen infolge der Löslichkeitsreaktion für die Charakterisierung der
GIZ von Bedeutung. Um diese frühen Zeitpunkte zu untersuchen wurden dy-
namische Löslichkeitsuntersuchung durchgeführt, um die Ionenfreisetzung in
den ersten Sekunden und Minuten zu betrachten.
Bisher entwickelte GIZ bestehen aus einer Polymersäure- und einer Alumo-
silicatglaskomponente. Im Hinblick auf eine potentielle Anwendung als Kno-
chenrestaurationsmaterial muss jedoch das Aluminium aus der Zusammen-
setzung der verwendete Gläser entfernt werden. Al3+-Ionen zeigen negative
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Effekte auf die Knochenmineralisationsation.[209–211] Zudem zeigten Unter-
suchungen, dass Al3+-Ionen neurotoxische Effekte auf den menschlichen Kör-
per haben.[212] Die vorhandenen Al3+-Ionen spielen jedoch vor allem für die
Aushärtereaktion, die mechanische Festigkeit und Stabilität der Zemente eine
wichtige Rolle. Zum einen sind die im Glas vorhandenen Si-O-Al-Bindungen
säurehydrolysierbar und bilden die Grundlage für die Aushärtereaktion, zum
anderen sorgen die Al3+-Ionen für den Aufbau einer dreidimensionalen ver-
netzten Struktur und sorgen damit für die Festigkeit der Zemente.
Diese Arbeit untersuchte die Verwendung von Mg-haltigen Gläsern als mög-
lichen Ersatz für kommerziell verwendete Alumosilicatgläser. Zunächst wur-
de hierfür das Löslichkeitsverhalten der CaO-CaF2-SiO2-Reihe während der
ersten Minuten in Abhängigkeit der Substitutions des CaO durch MgO unter-
sucht.
Der Verlauf der Ionenkonzentration der Glasreihe zeigt zunächst einen ini-
tialen Anstieg für die Mg2+ und Ca2+-Ionen der sich anschließend einem Pla-
teau annähert (Publikation 4.5). Die vergleichbaren Konzentrationsverläufe deu-
ten daraufhin, dass beide Ionen als typische Netzwerkwandler im Glasnetz-
werk vorliegen.[68, 119, 122] Interessanterweise sorgt jedoch die Substitution
von 66% des CaO durch MgO für eine signifikante Abnahme aller detektierten
Ionenkonzentrationen und somit geringere Glaslöslichkeit.
Die Verringerung der Löslichkeit ist zunächst überraschend, da dieMg-haltigen
Gläser der 45S5-Reihe keine derartige Abnahme bei vergleichbarem Substituti-
onsgehalt aufzeigen. Der Einfluss der Substitution des CaO auf die chemische
Beständigkeit eines Glases hängt als vermutlich ebenfalls vom verwendeten
Glassystem ab. Möglicherweise übernimmt MgO im Fall der CaO-CaF2-SiO2-
Reihe die Rolle eines Netzwerkbildners und sorgt folglich aufgrund des stär-
ker polymerisierten Netzwerkes für die geringere Glaslöslichkeit. Weiterhin
resultiert der Einbau des MgO in einem kompakteren Glasnetzwerkes und die
höhere Feldstärke der Mg2+-Ionen führt zur Ausbildung stärkerer Bindungen
und sorgt zusätzlich für eine geringere Glaslöslichkeit.
Die Zementaushärtung wird maßgeblich durch die Löslichkeitseigenschaften
des verwendeten Glases bestimmt. Durch eine geringere Glaslöslichkeit wer-
den weniger Kationen aus dem Glas freigesetzt und es stehen weniger Katio-
nen für die Aushärtereaktion zur Verfügung. Dadurch wird mehr Zeit benö-
tigt um genügend ionische Brücken auszubilden, die zur Verfestigung der Ze-
mentmatrix führt. Zur Charakterisierung der Aushärtegeschwindigkeit wur-
den die Al-freien Zemente mittels zeitabhängiger FTIR-Analysen untersucht.
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Die erhaltenen FTIR-Spektren lassen vermuten, dass die Substitution des CaO
durch MgO dazu führt, dass der Zement langsamer aushärtet. Dies ist vor al-
lem in der initialen Phase der Aushärtereaktion deutlich erkennbar. Das Ver-
hältnis der COO−- zur COOH-Bande, hierbei als Aushärteprofil bezeichnet,
steigt für den Mg-freien GIZ am stärksten an und spiegelt damit die schnel-
le Ausbildung der ionischen Brücken zwischen den Carboxylat-Banden und
den herausgelösten Kationen wider. Dies ist gleichbedeutend mit einer schnel-
leren Aushärtung des Zementes. Durch den Austausch des CaO durch MgO
verlangsamt die Aushärtereaktion und verlängert somit die Zeit, in der die
Zemente verarbeitet werden können. Diese Erkenntnisse korrelieren hervor-
ragend mit den Löslichkeitsuntersuchungen. Die verringerte Glaslöslichkeit
der Mg-haltigen Gläser sorgt für eine Abnahme der initial vorhandenen Ka-
tionenzahl und somit für eine verlangsamte Zementaushärtung.
Neben dem Aushärteverhalten sind auch die mechanischen Eigenschaften
der GIZ von hohem Interesse. In kommerziell erhältlichen GIZ übernehmen
die Al3+-Ionen eine Schlüsselrolle in der Ausbildung der vernetzten Zement-
matrix und sorgen für Zemente mit hervorragenden mechanischen Kennwer-
ten. Das Fehlen dieser Ionen in den Al-freie Zemente führt zu deutlich gerin-
geren Druckfestigkeiten. Der Einbau der Mg2+-Ionen in das Zementnetzwerk
könnte, aufgrund der höheren Feldstärke des Mg gegenüber Ca und der damit
einhergehenden Ausbildung stärkerer Bindungen ein möglicher Weg sein, um
Al-freie GIZ mit gesteigerten mechanischen Eigenschaften zu entwickeln.
Interessanterweise zeigt sich in den erhaltenen Ergebnisse kein kontinuier-
licher Trend für die mechanischen Eigenschaften in Abhängigkeit des Mg-
Gehaltes. Durch die Substitution von einemDrittel des CaOdurchMgOkommt
es zunächst zu einem signifikanten Anstieg der Druckfestigkeit. Dies ist auf-
grund der höheren Feldstärke des Mg2+-Ions nicht überraschend. Eine weite-
re Steigerung des Mg-Gehalts sorgt jedoch wiederum für eine Abnahme der
Druckfestigkeit. Wie bereits erwähnt, sorgt die Substitution von CaO durch
MgO für eine drastische Verringerung der Glaslöslichkeit. Dies legt die Ver-
mutung nahe, dass die Druckfestigkeit von zwei entgegengesetzt wirkenden
Effekten beeinflusst wird. Auf der einen Seite sorgt die höhere Feldstärke des
Mg für eine Steigerung der mechanischen Eigenschaften, während auf der an-
deren Seite die gleichzeitig abnehmende Glaslöslichkeit diese verringert. Die
Gesamtanzahl freigesetzter Metallkationen für die Ausbildung des Zement-
netzwerkes sinkt für das hochsubstituierte Mg-Glas drastisch, so dass nicht
einmal die höhere Feldstärke der Mg2+-Ionen die Abnahme in den mechani-
schen Eigenschaften kompensieren kann.
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Neben der Glaszusammensetzung spielt auch die Mikrostruktur der Zemente
eine bedeutende Rolle für die mechanischen Eigenschaften.[11, 270] Die Ver-
ringerung der Partikelgröße führt zu einer signifikanten Steigerung der Druck-
festigkeit der GIC. Zum einen sorgt die vergrößerte Oberfläche für eine schnel-
lere Löslichkeitsreaktion und damit Freisetzung der Kationen und Vernetzung
des Zementes.[259, 260] Zum anderen liegen die Partikel im Zement homoge-
ner verteilt vor und sorgen somit zusätzlich für verbesserte mechanische Ei-
genschaften. Möglicherweise bietet die Verwendung von Glaspulver mit einer
geringeren Korngröße für die Zementpräparation die Möglichkeit, den Ein-
fluss der Glaslöslichkeit, infolge der Mg-Substitution, auf die mechanischen
Eigenschaften der Zemente aufzuwiegen.
Zwei weitere Faktoren, die die Zementeigenschaften beeinflussen, ist die La-
gerungszeit und das Lagerungsmedium. Während bei den hier untersuchten
Al-freien Zementen konstante Druckfestigkeitsergebnisse zwischen einem Tag
und einem Monat erhalten wurden, sorgt die Erhöhung des Wassergehaltes,
mit dem der GIZ während der Lagerung in Kontakt kommt zu einer Verrin-
gerung der Druckfestigkeit. Untersuchungen an Al-haltigen GIZ zeigten be-
reits, dass vorhandenes Wasser zu einer Verringerung der mechanischen Ei-
genschaften aufgrund auftretender Ionenfreisetzung oder Wasserabsorption
führt.[271–273] Diese Effekte sind deutlich stärker in aluminiumfreien GIC er-
kennbar und sorgen somit für die deutliche Abnahme der Druckfestigkeit in-
folge des veränderten Wasserkontaktes.
Anhand der dargelegten Ergebnisse lässt sich erkennen, dass die Substituti-
on des CaO durch MgO im CaO-CaF2-SiO2-Glassystem zur Herstellung von
Al-freien GIZ verwendet werden kann. Zudem sorgt der Austausch des Ca
durch Mg für eine Steigerung der mechanischen Eigenschaften der erhaltenen
Zemente. Für die Anpassung und Perfektionierung der Zementzusammenset-
zung muss jedoch ein guter Kompromiss zwischen der gesteigerten Festigkeit
und der sich verringernden Glaslöslichkeit gefunden werden, die sich durch
den Austausch des CaO durch MgO ergeben.
Neben der Glaskomponente beeinflusst ebenfalls die gewählte Polymersäure
die Zementeigenschaften. Veröffentlichte Studien begrenzten sich jedoch vor-
wiegend auf die Verwendung linearer Polymersäuren für die Herstellung neu-
artiger GIZ. Der Effekt der Polymerarchitektur auf die Zementeigenschaften
wie beispielsweise Aushärteverhalten oder mechanische Festigkeit wurde bis-
her jedoch stets vernachlässigt. Aufgrund dessen wurde im Zuge dieser Arbeit
der Einfluss der gewählten Polymerarchitektur (linear, verzweigt) auf diese Ei-
genschaften untersucht (Publikation 4.6).
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Um zu überprüfen, ob wirklich die Architektur der verwendeten Polymersäu-
re die GIZ-Eigenschaften beeinflusst, wurden Zemente hergestellt bei denen
eine verzweigte sowie ein Gemisch aus linearen PAAs verwendet wurde. Hier-
bei wurden die linearen Polymersäuren so gewählt, dass diese eine vergleich-
bare Molmassenverteilung wie die verzweigte PAA aufwies.
Untersuchungen der Aushärtereaktionmittels Oszillationsrheometer und zeit-
abhängiger FTIR-Untersuchungen zeigten, dass im Vergleich die Aushärtere-
aktion signifikant schneller für den Zement abläuft, der mit verzweigter Poly-
mersäure hergestellt wurde.
Die Charakterisierung des Speichermoduls mit Hilfe von rheologischen Mes-
sungen gibt einen Einblick in die Veränderung der elastischen Eigenschaften
des Zementes. Zu Beginn der Aushärtereaktion ist das Speichermodul nied-
rig, gleichbedeutend mit einem Material, welches vorwiegend plastische An-
teile besitzt. Im weiteren Verlauf kommt es zur Vernetzung der Zementmatrix,
die Viskosität nimmt drastisch zu und der Zement härtet aus. Infolgedessen
nimmt auch das Speichermodul zu da dieses den elastischen Anteil des Sys-
tems widerspiegelt. Im Vergleich der Zemete zeigte sich ein deutlich schneller-
er Anstieg des Speichermoduls für die Zemente hergestellt mit der verzweig-
ten PAA und deutet damit auf eine schnellere Aushärtung dieser GIZ hin.
Neben der schnelleren Zunahme des Speichermoduls beschleunigt sich auch
die Umwandlung von COOH- zu COO−-Gruppen, die mittels zeitabhängigen
FTIR-Messungen charakterisiert wurde. Hierbei lässt sich erkennen, dass im
Zement mit verzweigter PAA, die COO−-Bande, welche die gebildeten Salz-
brücken und damit Vernetzung innerhalb der Zementmatrix widerspiegelt, ra-
scher bildet. Hingegen benötigt die Umwandlung für die GIZ mit dem Poly-
mergemisch der linearen PAAs deutlich mehr Zeit.
Die beschleunigte Zementaushärtung resultiert zum einen aus der besseren
Löslichkeit der verzweigten PAA. Aufgrund dessen kommt es zu einer be-
schleunigten Deprotonierung der Polymersäure und der damit einhergehen-
den früheren Präsenz der Protonen, die mit dem Glasnetzwerk reagieren.[200,
274–276] Zum anderen sorgt die niedrigere Viskosität, die verzweigte gegen-
über linearen Polymeren bei gleicherMolmasse aufweisen, für eine vereinfach-
te Mischung der Zementkomponenten.
Doch nicht nur der Aushärteprozess verändert sich durch die Verwendung
verzweigter Polymersäure. Bei Betrachtung der Druckfestigkeit lässt sich be-
obachten, dass der Zement mit dem Gemisch aus linearen PAA gegenüber
dem GIZ mit verzweigter PAA, eine deutlich größere Druckfestigkeit aufzeigt.
Dies lässt sich auf die Bildung von Entanglements der linearen Polymerket-
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ten zurückführen. Dadurch wird die Mobilität der Polymerketten verringert.
Deutlich mehr Energie wird benötigt um die Verschlaufungen der Polymer-
ketten zu lösen und resultieren in einer zusätzlichen Steigerung der mechani-
schen Festigkeit der Zemente.[201, 277–279] Im Gegensatz dazu behindert die
sphärische Geometrie der verzweigten Polymere die Ausbildung von Entan-
glements. Infolgedessen gibt es keinen zusätzlichen Effekt, der die Druckfes-
tigkeit steigert und erklärt somit die drastisch geringere Druckfestigkeit.
Die Untersuchungen der Zementeigenschaften in Abhängigkeit der Polyme-
rarchitektur zeigen deutlich Unterschiede zwischen linearen und verzweig-
ter PAA. Vor allem die Molmasse (Mw) zeigt einen signifikanten Einfluss auf
das Aushärteverhalten und die mechanischen Eigenschaften der Zemente. Ei-
ne Mw-Steigerung sorgt sowohl für eine Beschleunigung der Aushärtereaktion
sowie zu einer Zunahme der Druckfestigkeit.[187, 188, 191] Um diesen Aspekt
ebenfalls für verzweigte Polymersäuren zu untersuchen, wurden verzweigte
PAAs mit unterschiedlichen Molmassen synthetisiert und ihr Einfluss auf die
Zementeigenschaften charakterisiert.
Vergleichbar zu den GIZ hergestellt mit linearer PAA, lässt sich eine beschleu-
nigte Zementaushärtung sowie eine Druckfestigkeitszunahme für die GIZ mit
verzweigter PAA infolge der Molmassensteigerung detektieren. Jedoch sind
diese Änderungen nicht so drastisch ausgeprägt (Publikation 4.6).
Ein weiterer Aspekt der bei Polymeren stets betrachtet werden sollte, ist die
Dispersität. Diese spiegelt die Breite der Molmassenverteilung und damit die
vorhandenen Polymerkettenlängen wider. Eine hohe Dispersität steht hier-
bei für eine sehr breite Verteilung, in der sowohl zahlreiche kurze als auch
lange Polymerketten vorhanden sind. Um neben dem Einfluss von Mw auch
die mögliche Auswirkung der Dispersität zu untersuchen, wurden GIZ herge-
stellt, bei denen entweder eine lineare und eine verzweigte PAAmit vergleich-
barer Dispersität bzw. vergleichbarer Molmasse gemischt wurden.
Die Charakterisierung der Aushärtereaktion zeigten für die Zemente, herge-
stellt aus der Polymermischung mit vergleichbaren Dispersität, keinen Unter-
schied gegenüber den bereits erhaltenen Trends der GIZ, die nur rein lineare
bzw. verzweigte PAA enthielten.
Dieses Ergebnis ist zunächst überraschend, da die Molmasse für die lineare
PAA deutlich größer war und somit eine schnellere Aushärtung zu erwarten
wäre. Anscheinend übernimmt in diesem Fall die Dispersität eine dominieren-




ImGegensatz dazu zeigen die GIZ hergestellt mit der Polymermischungenmit
unterschiedlicher Dispersität, aber vergleichbaren Molmasse, dass eine grö-
ßere Dispersität in einem verlangsamten Aushärteverhalten resultiert. Hier-
bei weisen die rheologischen Untersuchungen einen schwächeren Anstieg des
Speichermoduls auf. Zudem benötigt die Umwandlung der COOH- zuCOO−-
Gruppe mehr Zeit und deutet somit auf ein verlangsamtes Aushärteverhalten
der Zemente.
Diese erklären sich durch die sehr breite Molmassenverteilung. Der sehr große
Anteil an kürzeren Polymerketten resultiert in einer geringeren Viskositätszu-
nahme während der Aushärtereaktion der in einem geringeren Anstieg des
Speichermodul zu Beginn resultiert.
Interessanterweise ähneln die Speichermodulverläufe der Zemente, die mit
der Mischungen aus linearer und verzweigter PAA hergestellt wurde, eher
dem Verlauf des Zementes, der ausschließlich mit linearer PAA hergestellt
wurde. Bei der Betrachtung der FTIR-Ergebnisse, zeigt die breitere Molmas-
senverteilung einen ausgeprägten Effekt auf Vernetzung der Zementmatrix.
Die Zugabe verzweigter Polymersäure verlangsamt die COOH zu COO−-Um-
wandlung. Möglicherweise lässt sich dies auf vorhandene COOH-Gruppen
zurückführen, die aufgrund der sphärischen Geometrie der verzweigten Po-
lymere schwerer zugänglich sind. Dadurch verlangsamt sich sowohl die Frei-
setzung als auch die Migration der Protonen zum Glas.
Der Einsatz von verzweigter PAA zur Herstellung der GIZ zeigte sich eine
drastische Abnahme der Druckfestigkeit. Diese lässt sich ebenfalls für die Ze-
mente erkennen, die mit den Polymermischungen aus linearer und verzweig-
ter PAA erkennen. Hierbei ist der Einfluss der Dispersität auf die Zementei-
genschaft vernachlässigbar. Zwar sorgen die vorhandenen kürzeren Ketten
Polymerketten dafür, dass die allgemeine Vernetzung der Polymermatrix re-
duziert, jedoch scheint das Fehlen von Entanglements der bestimmende Fak-
tor zu sein. Überraschend ist jedoch, dass bereits ein geringer Anteil an ver-
zweigter PAA (10%) in der Mischung ausreicht, damit sich die Druckfestigkeit
drastisch reduziert.
Anhand der diskutierten Ergebnisse lässt sich erkennen, dass es prinzipiell
möglich ist, verzweigte PAA zur Herstellung neuer GIZ zu nutzen. Jedoch
müssen hier stets mehrere Aspekte in Betracht gezogen und optimiert werden.
Die Verzweigung sorgt für eine deutlich bessere Löslichkeit der Polymersäure
und sorgt für eine beschleunigten Aushärtereaktion gegenüber einer linearen
Polymersäure bei gleicher Molmasse und Dispersität. Vor allem in Hinblick
auf die Applikation der Zemente ist dies von besonderer Bedeutung, da die
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Länge der Verarbeitungszeit je nach Anwendungsgebiet optimal eingestellt
werden muss. Der Zement darf auf keinen Fall zu schnell aushärten, sonst ist
die Positionierung der Zementpaste an der gewünschten Applikationsstelle
nicht möglich. Jedoch darf die Dauer auch nicht zu groß sein, sonst dauert der
Eingriff und die damit verbundene Operationszeit ist zu lang. Um das Aushär-
teverhalten der Zemente anzupassen, bietet die Wahl eines Polymergemisches
aus linearer und verzweigter PAA, bei der die Dispersität unterschiedlich ist,
vielversprechende Ergebnisse.
Der drastische Einfluss der Polymerarchitektur auf die mechanischen Eigen-
schaften sollte ebenfalls bedacht werden. Kommerziell werden GIZ vorwie-
gend als Zahnrestaurationsmaterial eingesetzt. Die in dieser Arbeit betrachte-
ten Zemente mit verzweigter PAA zeigen für diese Anwendung jedoch viel zu
niedrigere Druckfestigkeiten. Für eine potentielle Verwendung als Knochenre-
staurationsmaterial muss jedoch auf Al-freie Gläser zurückgegriffen werden.
Hierfür muss jedoch zunächst geprüft werden, ob diese mit verzweigter PAA
stabile GIZ ausbilden und ob die erhaltenen Zementeigenschaften für eine po-
tentielle Anwendung ausreichen. Geeignete Glaszusammensetzung müssen
dafür gewählt und die erhaltenen Ergebnisse ausgewertet werden. Dies ist je-
doch Arbeit für zukünftige Untersuchungen und soll an dieser Stelle als Aus-
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a b s t r a c t
Substituting small amounts (2.5–15%) of higher field strength ions magnesium or zinc for calcium in
Bioglass 45S5 causes a decrease in glass transition and an increase in crystallisation temperature, result-
ing in improved glass formation and processing even for lowMg or Zn concentrations. Substituted glasses
may thus offer the benefit of improved sintering while providing therapeutic zinc or magnesium release
at non-toxic levels.
! 2019 Published by Elsevier B.V.
1. Introduction
The release of controlled amounts of magnesium or zinc from
implant materials is of great interest owing to their beneficial
properties in the body. They are co-factors in various enzymes
[1,2], play a key role in bone mineralisation and formation [3–5]
and are necessary to prevent osteoporosis [6]. For these reasons,
Mg [7,8] and Zn [7,9,10] have been incorporated into bioactive
glasses, typically in rather high substitutions, resulting in inhibi-
tion of in vitro apatite precipitation [7] or cytotoxicity [11,12].
Bioglass 45S5 is well-known for its outstanding bioactive prop-
erties [13]; however, its high-temperature processing is limited
owing to a pronounced crystallisation tendency [14–18]. Owing
to their higher field strength (caused by smaller ionic radii [19])
compared to Ca2+ both Mg2+ and Zn2+ potentially improve bioac-
tive glass processing, e.g. sintering. The objective of this paper is
therefore to investigate the effect of low Mg or Zn for Ca substitu-
tion on the thermal properties of Bioglass.
2. Materials & methods
Two glass series based on Bioglass, where up to 15% CaO was
replaced by MgO or ZnO (Table 1), were prepared by a melt-
quench route as described earlier [7]. Differential scanning
calorimetry (DSC) and dilatometry were performed to determine
glass transition (Tg), softening (Td) and crystallisation onset (Tc)
temperatures [20]. Thermal expansion coefficient (TEC; 100–
300 "C) was obtained from dilatometry curves. Appen’s model
was used to estimate TEC from glass composition [21–23]. Glass
forming ability was characterised by calculating processing win-
dow [24] and glass stability parameters after Hrubÿ (KH) [25],
Weinberg (KW) [26] and Lu & Liu (KLL) [27].
3. Results & discussion
Both series showed a Tg and Td decrease with Mg/Zn substitu-
tion (Fig. 1), which was more pronounced in dilatometry than in
DSC results. This trend was observed before (e.g. for Mg [8]), but
based on cation field strength [19] the opposite would have been
expected: as Mg2+ and Zn2+ have a higher field strength than
Ca2+, stronger ionic bridges between non-bridging oxygens should
result in a Tg (or Td) increase. However, studies on mixedMg/Ca sil-
icate glasses showed that a random Ca/Mg distribution contributes
positively to configurational entropy [28,29], resulting in viscosity
going through a minimum for temperatures near Tg, and linear
changes occurring at higher temperatures only. The trend observed
here may thus indicate a similar minimum trend (with the mini-
mum occurring at higher substitutions), indicating random mixing
of Mg or Zn and Ca.
Replacing Ca2+ by higher field strength ions Mg2+ or Zn2+ caused
the expected increase in Tc [30–32]. These changes in field strength
should also decrease the TEC of both series [33]. Experimental data
showed pronounced TEC variation (Fig. 3); however, an overall
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2019.126599
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Nominal glass composition of the 45S5 based glasses (mol%).
Glass SiO2 P2O5 Na2O CaO MgO ZnO
Mg15 46.13 2.60 24.35 22.87 4.04 –
Mg10 46.13 2.60 24.35 24.22 2.69 –
Mg7.5 46.13 2.60 24.35 24.89 2.02 –
Mg5 46.13 2.60 24.35 25.56 1.35 –
Mg2.5 46.13 2.60 24.35 26.24 0.67 –
45S5 46.13 2.60 24.35 26.91 – –
Zn2.5 46.13 2.60 24.35 26.24 – 0.67
Zn5 46.13 2.60 24.35 25.56 – 1.35
Zn7.5 46.13 2.60 24.35 24.89 – 2.02
Zn10 46.13 2.60 24.35 24.22 – 2.69
Zn15 46.13 2.60 24.35 22.87 – 4.04
Fig. 1. Characteristic temperatures (Tg, Td, Tc) determined by DSC or dilatometry for (a) Mg and (b) Zn-substituted glasses vs. (a) Mg and (b) Zn for Ca substitution. (Lines are
visual guides.)
Fig. 2. Experimental and calculated values for thermal expansion coefficient by dilatometry and Appen model for Mg- and Zn-containing glasses.
Fig. 3. Processing window and glass stability parameters (KH, KW, KLL) for Mg- and Zn-substituted glasses.
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decrease was discernible. A decrease in TEC was also observed
when calculating TEC values based on Appen’s model (Fig. 2),
although here the decrease was linear. It is caused by lower Appen
factors of MgO (6) or ZnO (5) compared to CaO (13) [22,23,34].
Owing to Tg decrease and Tc increase, the processing window
(Fig. 3a), i.e. the temperature range between Tg and crystallisation
onset, widened with substitution, suggesting improved high-
temperature processing. While the processing window is a rather
crude indicator, calculated glass stability parameters (Fig. 3b) show
the same trend [35]. This suggests that crystallisation tendency
decreased for both series [25,35–37], which is explained by either
an increased entropy [38] or the prevention of crystallization by
Mg [39]. Zn was suggested to prevent crystallisation by lowering
ion mobility owing to a more compact network [40] and increased
viscosity [41–43]. It is interesting that small substitutions (2.5%)
already resulted in improvement processing and glass stability,
while additional substitution (up to 15%) did not show any further
effects.
4. Conclusion
Both Mg2+ and Zn2+ improved Bioglass processing already at
low substitution (2.5%) by increasing Tc and decreasing Tg. Higher
substitution (up to 15%) did not offer any further improvement.
Low MgO or ZnO content Bioglass may thus offer the combined
benefits of improved high temperature processing and the release
of ions in a therapeutical range, which will be investigated in
future studies.
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Bioglass 45S5 is well-known for its bioactivity, but it also possesses poor sin-
tering behaviour, owing to viscous flow being inhibited by crystallisation of
sodium calcium silicate phases. Mg or Zn were partially (0, 25, 50, 75%) or
fully (100%) substituted for Ca on a molar base, and thermal properties (diffe-
rential scanning calorimetry, dilatometry) and sintering (heating microscopy)
were investigated. Here we show that sintering can be improved significantly
by partial or complete substitution of Mg or Zn for Ca, owing to a pronoun-
ced decrease in crystallisation tendency. Glass transition temperature and di-
latometric softening point went through minima for mixed compositions, with
random mixing of Mg/Ca or Zn/Ca ions in the glass structure and the resul-
ting effect on configurational entropy being a likely explanation. As the onset
of crystallisation did not vary much with substitution, substituted glasses pos-
sessed a wider temperature range for sintering, resulting in up to 57% and
27% sample height reduction for Mg and Zn substituted glasses, respectively,
compared to only 3% height reduction for Bioglass 45S5. Taken together, the-
se results suggest that using a combination of modifiers, particularly alkaline

























Bioglass 45S5 degrades in contact with physiological solutions, releases ions and forms a biomimetic apatite 
surface  layer1. These properties are key to the clinical success of Bioglass, as after implantation into a bone defect 
they allow for bone  bonding2 as well as for complete degradation of the glass, to be ultimately replaced by the 
patient’s own natural  bone3. These degradation and bone bonding properties of 45S5 are typical characteris-
tics of a bioactive  material2. The pronounced bioactivity of Bioglass 45S5 has its origin in its atomic set-up4,5: 
compared to more common silicate glasses, such as window glass, Bioglass contains larger amounts of modifier 
oxides, resulting in relatively large numbers of non-bridging oxygen atoms, which disrupt the silicate network 
and lower its  polymerisation6.
This highly disrupted glass network also leads to a pronounced tendency to crystallise and thus limits high 
temperature processing such as fibre  drawing7 or  sintering8. For bioactive glass applications, particularly in 
bone regeneration, sintered complex, three-dimensional porous scaffolds would be of great interest as porous 
implant materials, simulating the structure of trabecular bone and guiding in-growing cells, or as templates in 
tissue  engineering3. Crystallisation of Bioglass occurs close to glass transition and therefore impedes sintering 
by preventing viscous  flow9. As a result, scaffolds based on Bioglass typically are at least partially crystalline and 
often suffer from poor mechanical  properties10.
To improve sintering, incorporation of magnesium ions has been studied, typically replacing calcium  ions11,12. 
The beneficial effect of magnesium incorporation on glass processing is typically explained by their higher field 
strength compared to calcium  ions13. As zinc ions have a field strength similar to that of magnesium ions, a 
similarly beneficial effect can be expected. Their beneficial biological action in the human body makes Mg and 
Zn ions of additional interest as components in bioactive glasses. Both ions are co-factors in various  enzymes14,15 
and known for their key roles in bone formation and  mineralisation16–18.
The aim of this study was therefore to investigate the effect of systematic Mg or Zn for Ca substitution on the 
thermal properties of Bioglass 45S5. Special emphasis was put on characterising glass processing, particularly 
crystallisation tendency and sintering, using a combination of thermal analysis, heating microscopy, X-ray dif-
fraction and electron microscopy.
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Glasses were obtained in an X-ray amorphous state as shown  previously19. Glass density decreased with Mg 
for Ca substitution (Fig. 1a) owing to the lower atomic weight of magnesium compared to calcium, while Zn 
substitution caused a density increase owing to its higher atomic weight. Molar volume  (Vm; Fig. 1b) showed a 
continuous decrease with Mg substitution (Fig. 1b), owing to the smaller ionic  radius20 of  Mg2+ (57 pm) com-
pared to  Ca2+ (100 pm). This trend suggests the glass network to become continuously more compact, as shown 
previously for Mg for Ca substitution or other substitutions of smaller modifier  ions21–24. Although  Zn2+ has 
an ionic radius (60 pm) similar to that of  Mg2+, Zn substitution resulted in a different trend: a huge drop in  Vm 
was observed for 25% Zn for Ca substitution (Fig. 1b), while increasing substitution seemed to cause a slight 
 Vm increase. This suggests that zinc affects the glass network differently compared to magnesium. Molecular 
dynamics simulations by Lusvardi et al.25 suggested that Zn entered the silicate network as  ZnO4 tetrahedra with 
longer cation–oxygen distances than for  SiO4 tetrahedra. This was caused by sodium ions clustering around the 
 ZnO4 tetrahedra for charge-compensation and may be an explanation for the small network expansion observed 
here for substitutions above 25% as well as for the observed effect of Zn for Ca substitution on ion release from 
Bioglass 45S5, published  earlier19. Although a similar effect has been suggested for magnesium  substitution21, it 
is not supported by the data presented here, by ion release data from Mg substituted  Bioglass19 nor by molecular 
dynamics (MD) simulations published in the  literature26.
Tg values obtained from DSC or dilatometry (Fig. 2a,b) differed by up to 20 K, but results were comparable 
for Mg and Zn substituted glasses.  Tg and  Td showed comparable trends for both series, decreasing initially upon 
substitution, as recently shown for low  substitutions27, and reaching a minimum for substitutions of about 50 to 
75% before increasing again for the fully substituted compositions. Based on ionic radius differences between 
 Ca2+ and  Mg2+ or  Zn2+, a continuous increase in  Tg or  Td would have been expected with Mg or Zn substitution, 
owing to their larger field  strength13. Such minimum trends in properties involving ion transport, e.g. ionic 
conductivity, thermal properties or ion release, are typical for glasses containing two types of alkali metal oxide, 
displaying the well-known mixed alkali  effect22,28,29, and Kjeldsen et al. described a mixed alkaline earth effect in 
calcium/magnesium-containing aluminosilicate  glasses30. Such non-linear changes in thermal properties have 
also been observed previously for mixed Ca/Mg silicate and aluminosilicate  glasses31, where viscosity near  Tg 
showed minimum trends. This was explained by random mixing of calcium and magnesium ions in the glass as 
suggested by calculations of the configurational entropy, which also underwent non-linear trends with increasing 
substitution. The random mixing of  Mg2+ and  Ca2+ was later confirmed by solid-state NMR  experiments32. The 
similar trends in  Tg and  Td for Mg and Zn substituted glasses not only suggest random mixing of  Mg2+ and  Ca2+ 
in the present glass system, but also a similar behaviour of the two ions, i.e. random mixing, for  Zn2+ and  Ca2+. 
It is interesting to note that  Tg and  Td of the fully Mg or Zn substituted glasses are lower than values observed 
for Bioglass 45S5, despite the higher field strength of  Mg2+ and  Zn2+. This may be related to the presence of an 
additional modifier cation,  Na+, in the glass system and the resulting ion mixing or preferential bonding. Indeed, 
a trend of a magnesium and sodium-containing glass having a lower  Tg than the corresponding calcium com-
position has been observed  previously33. By contrast, corresponding compositions containing a different alkali 
modifier (lithium, potassium or caesium) showed the expected behaviour, i.e. the calcium composition having 
a lower  Tg than the corresponding magnesium  composition33.
Thermal expansion coefficients decreased with increasing Mg or Zn for Ca substitution (Fig. 2c,d). This is 
likely to be caused by the smaller ionic radii, i.e. their higher field strength, of  Mg2+ and  Zn2+ compared to  Ca2+. 
Calculated Appen TEC values confirmed this trend, as it uses significantly lower factors for MgO (5) and ZnO 
(6) compared to CaO (13)34. While TEC values based on the Appen model were comparable, experimental 
thermal expansion showed some scattering and decreased much more for Zn glasses than Mg glasses. In addi-
tion, experimental TEC results were lower than those calculated based on Appen factors. The Appen model uses 
empirical factors for different oxides obtained from various soda-lime silicate glasses. The glasses in the present 







study are multi-component glasses, containing phosphate in addition to silicate, which could possibly explain 
the deviation between experimental and calculated TEC  values11.
We present DSC traces superimposed on heating microscopy sintering curves of glass 45S5 (Fig. 3) as well 
as for Mg and Zn glasses (Fig. 4). The DSC trace of 45S5 shows a narrow crystallisation peak from 650 to 780 °C 
and distinct endothermic effects from just below 1,200 °C. The DSC traces for the Mg and Zn containing glasses 
exhibit similar trends, except that some of the Zn substituted glasses did not show such clear crystallisation peaks. 
Generally, the onset of crystallisation varied relatively little with substitution.
DSC data can give information on the high temperature processing properties of glasses. Typical parameters 
for describing glass processing include the processing window, i.e. the temperature range between  Tg and the 
onset of crystallisation, and various glass stability parameters, which also take the liquidus temperature into 
account (see e.g. the review paper by Nascimento et al.35). As liquidus temperatures were obtained for glasses 
with the lowest substitution only, we refrained from calculations of glass stability parameters and evaluated the 
high temperature processing behaviour by other means, as described below. Where crystallisation exotherms 
could be identified, the processing window was calculated, and results are presented in Fig. 5a. Bioglass 45S5 
is known for its narrow processing range (processing window 118 K)8,36, while Mg substitution resulted in a 
widening of the processing window. Interestingly, the processing windows of glasses Mg25 and Mg50 did not 
differ much within the error limits; only Mg75 showed a much wider processing window (233 K). The process-
ing window of the fully Mg substituted glass was similar to unsubstituted Bioglass 45S5 (124 K). Processing 
windows of Zn substituted glasses matched those of the corresponding Mg glasses, with the exception of glass 
Zn75. Here, no crystallisation exotherm was detected (Fig. 4f), and therefore no result for the processing window 
could be obtained. We have recently shown that replacing 2.5% of Ca with either Mg or Zn already resulted in a 
significantly widened processing window, while higher substitutions (up to 15%) did not cause any pronounced 
further  improvement27. Composition Mg75 aside, the results presented here confirm this trend.
Heating microscopy gives insight into the shrinkage of powder compacts during heating, besides giving 
information about crystallisation and liquidus  temperatures37–39. Bioglass 45S5 showed negligible shrinkage 
Figure 2.  (a, b) Glass transition temperature  (Tg) obtained from DSC and dilatometry as well as dilatometric 
softening point  (Td) of the (a) Mg and (b) Zn series. (c, d) Experimental and calculated thermal expansion 







only (reduction in height about 3%). This is known to occur owing to crystallisation impeding viscous  flow8,9,38. 
Interestingly, despite a significantly lower  Tg, sintering of Mg substituted glass Mg25 was not much more pro-
nounced (height reduction 6% only). For further Mg for Ca substitution, sintering was improved much more, 
with 30 and 57% reduction in height for Mg50 and Mg75, respectively. In agreement with the trend observed 
for the processing window, complete substitution (Mg100) resulted in a lower reduction in sample height (17%) 
during thermal treatment, i.e. poorer sintering compared to the compositions containing calcium as well (Mg50 
and Mg75). Sample height reduction for Zn glasses were relatively close to each other in comparison with the 
Mg series, with 16 (Zn25), 26 (Zn50), 20 (Zn75) and 27% (Zn100), respectively. Taken together, results show 
an improved high temperature processing of glass powder for both glass series, even for the fully substituted 
glasses, compared to 45S5.
Increasing substitution did not affect the beginning of sintering  (Tsi), but heating microscopy curves showed a 
shift to lower liquidus temperatures with substitution. While 45S5 showed an onset of liquidus at about 1,110 °C, 
it decreased with increasing Mg substitution to 790 °C and with Zn substitution to 770 °C.
The starting temperature  (Txi) of the crystallisation domain in heating microscopy did not show any signifi-
cant effect with substitution, in agreement with relatively constant crystallisation onset temperature  (Tc) in DSC. 
By contrast, the end of the crystallisation domain  (Txf) shifted to lower temperatures with increasing Mg or Zn 
substitution. As a result, the size of the crystallisation domain (Fig. 5b) of the glasses decreased almost linearly 
with increasing substitution, illustrating the increased resistance of the glasses against crystallisation. Comparing 
the two glass series, the crystallisation domains of the Zn glasses were smaller than those of the corresponding Mg 
glasses, with glass Zn100 revealing the smallest crystallisation domain. This suggests that Zn for Ca substitution 
affects the crystallisation behaviour of Bioglass 45S5 much more than Mg for Ca substitution. Interestingly, no 
such trend can be detected in the change of the processing window (Fig. 5a), where both series behaved in a very 
similar way. In general, the decreasing crystallisation tendency for both glass series can be attributed to various 
aspects. On the one hand, an increase in entropy owing to cation mixing promotes disorder in the glass structure 
and thus impedes  crystallisation40. On the other hand, the substitution of Mg or Zn for Ca resulted in stronger 
chemical bonds owing to the higher field of those two cations. This also reduces the crystallisation  tendency40,41.
Results for particle size analysis for the glass powder used for the sintering and crystallisation studies are 
shown in Table 1. With the exception of glass Mg25, all glasses showed D50 values between 3.6 and 6.5 µm and 
D90 values below 25 µm. Results for Mg25 were slightly larger. SEM images of freshly fractured surfaces of 
sintered 45S5 powder compacts (Fig. 6a,d) show individual particles, which do not display any sintering neck 
formation between particles during heat treatment. This indicates that the 45S5 powder barely sintered together, 
in agreement with our previous  results8. By contrast, Mg50 (Fig. 6b,e) has reached a high degree of sintering, in 
agreement with heating microscopy results: no individual particles can be identified in the SEM image and the 
surface looks homogeneous. Zn50 particles sintered together as well (Fig. 6c,f), but exhibited a different texture: 
many large (about 50 µm) angular particles as well as small particles (about 10 µm) are still present, possibly 
suggesting a bimodal particle size distribution. All particles are surrounded by a fine-grained matrix, that is 
probably crystalline as indicated by the darker colour in backscattered mode. Note the residual porosity of less 
than 1 vol% (black spots in SE and BSE mode).
XRD results confirmed crystallisation of all glasses during sintering (Fig. 7), including composition Mg50 
which had sintered very well. This, again, indicates that crystallisation per se does not inhibit the dense sintering 
of bioactive glasses, as long as viscous flow is not  inhibited8. Crystalline phases were silicate phases mostly. Bio-
glass 45S5 is known to show sodium calcium silicates as the main crystal phases during sintering at temperatures 
Figure 3.  DSC trace (left axis) and heating microscopy curve (right axis) of Bioglass 45S5. Tso beginning of 
sintering, Tse end of sintering, Txi to Txf crystallisation domain, Tg transition temperature, Tc crystallisation onset, 







Figure 4.  DSC traces (left axes) and heating microscopy curves (right axes) for (a–d) Mg and (e–h) Zn 
substituted glasses. Tso beginning of sintering, Tse end of sintering, Txi to Txf crystallisation domain, Tg transition 







Figure 5.  (a) Processing window  (Tc–Tg) and (b) crystallisation domain  (Txf–Txi) vs. substitution.
Table 1.  Glass particle distribution: cumulative volume percentage (D10, D50, D90, in µm) for glass powders.
Glass D10 D50 D90
Mg100 1.4 6.5 19.1
Mg75 1.3 6.3 18.0
Mg50 1.1 5.0 16.7
Mg25 2.2 13.4 32.2
45S5 1.2 6.1 24.9
Zn25 1.2 6.4 21.8
Zn50 1.0 3.6 15.3
Zn75 1.1 5.1 15.3
Zn100 1.2 5.3 14.8
Figure 6.  SEM images of freshly fractured sintered powder compacts of (a, d) 45S5, (b, e) Mg50 and (c, f) Zn50 







comparable to the ones employed  here38. These sodium calcium silicate phases have previously been identified 
as either  Na2CaSi2O636,42 or  Na2Ca2Si3O938,43,44. Both show very similar diffraction patterns, are known to form 
solid-solutions within the series  Na6–2xCa3+xSi6O18 (0 ≤ x ≤ 1) and are similar to the mineral  combeite45,46.
Interestingly, Mg or Zn for Ca substitution did not show a pronounced influence on the crystal phases formed 
even at up to 75% (Mg series, Fig. 7a) or 50% (Zn series, Fig. 7b) substitution. From compositions Mg75 and 
Zn50 a secondary phase appeared each, which was identified as a sodium magnesium silicate (cubic  Na2MgSiO4; 
ICSD 00-019-1216, Inorganic Crystal Structure Database, FIZ Karlsruhe, Germany) and a sodium zinc silicate 
(e.g.  Na2ZnSiO4; reference ICDS 00-037-0409 was for cubic  Na1.625Zn0.8125Si1.1875O4), respectively. For the sodium 
zinc silicate, the reflex at about 21° 2θ is slightly shifted to lower 2θ values, which may be caused by a different 
Na/Zn ratio in the present crystal phase. For the sodium magnesium silicate, the lower intensity reflex at 24° 
2θ is not present but may be hidden under the amorphous halo of the remaining glass phase. These two phases 
became the dominant crystal phases at higher substitution. For Mg100 an additional phase in minor concentra-
tion was detected, which could not be identified unambiguously. For Zn100 the additional minor phase could 
correspond to Zincite (cubic ZnO; ICSD 98-016-6360). These results suggest that phosphate remains in the glass 
upon crystallisation, which agrees with the low phosphate content.
We have recently shown that while crystallisation of sodium calcium silicate phases (e.g.  Na2CaSi2O6 or 
 Na2Ca2Si3O9)45,46 inhibits the dense sintering of Bioglass 45S5, it does not prevent it for glasses with lower  Tg (e.g. 
through fluoride incorporation)8. This suggests that not only the type of crystal phase formed during sintering 
but also the relative positions of  Tg and crystallisation temperatures to each other determine whether a glass 
sinters well or not. For Bioglass 45S5, viscous flow sintering is inhibited by an early onset of  crystallisation9,38. 
The reduction in  Tg for mixed Mg/Ca or Zn/Ca bioactive glass compositions, together with a lower overall 
tendency to crystallise is likely to be the reason for the improved sintering behaviour of the substituted glasses 
in the present study.
Taken together, these results suggest that using a combination of modifiers, particularly alkaline earths, like 
magnesium, or zinc, may be a promising approach for improving the sintering of Bioglass 45S5. By varying the 
actual amount of Mg or Zn in the glass, glasses with optimum therapeutic effects owing to the release of these 
ions during contact with physiological solutions may be obtained.
It is interesting to note that Mg and Zn for Ca substitution affect glass thermal properties in very similar ways. 
While this is easily explained by their similarity in ionic radius and field strength, previous results have shown 
that Mg and Zn affect glass degradation and ion release in aqueous media in very different  ways19,47. While Mg 
for Ca substitution reduced ion release from the glass, Zn for Ca substitution nearly fully inhibited ion release 
at physiological  pH19. Only at acidic pH, ion release profiles of the two series were more comparable. This was 
suggested to be caused by different structural roles of Mg and Zn in the glass, as discussed for glass density data 
above. However, further experiments, particularly structural analyses, are necessary to fully interpret the data.


Ǥ Two glass series where calcium was replaced by increasing amounts of either magnesium 
or zinc (0–100%, Table 2) on a molar base were prepared by a melt-quench route as described  previously19. 
Briefly, powders of  SiO2,  CaCO3,  Na2CO3,  NaPO3 and  MgCO3 or ZnO were mixed and sintered together in a 
platinum crucible at 1,250 °C for 1 h and then melted for 1 h at 1,350 °C. Following the melting, the glasses were 
rapidly quenched into the water to avoid crystallization. The glasses were ground using a steel mortar and sieved 
using analytical sieves. Particle size distribution was determined by dynamic light scattering (DLS; Malvern 
Mastersizer 2000 equipped with a Hydro 2000S module). Glass cylinders for dilatometry analyses were prepared 
by re-melting the glass frit at 1,350 °C, pouring it into a brass mould, annealing in a preheated furnace (set to 
30 K below glass transition temperature) and cooling to room temperature in the switched-off furnace over-







night. Glass density was determined using helium pycnometry (AccuPyc 1330-1000, Micromeritics GmbH). 
Glass molar volume  (Vm) was calculated by dividing the molar weight of the glass by the experimental density, 
as described  earlier48.
thermal  characterisation.  Glass transition  (Tg), defined as the inflection point of the transition tem-
perature range, crystallisation onset  (Tc) and peak temperature  (Tx) were determined by differential scanning 
calorimetry (DSC; STA 449F1, Netzsch, 10 K min−1 up to 1,300 °C, particle size 125–250 µm). In addition,  Tg 
and dilatometric softening point  (Td) were measured by dilatometry (DIL 402 PC, Netzsch; 5 K min−1 up to 
1,000 °C). Thermal expansion coefficients (TEC; 100–300 °C) were obtained from dilatometry curves. Theoreti-
cal values for TEC were calculated using the Appen model from the glass compositions. This model takes the 
individual TEC contribution of each glass component into  account34,49. The glass processing window was calcu-
lated as the temperature range between  Tg and the onset of crystallisation, as described  earlier22.
Heating microscopy (HSM/ODHT, Misura Expert Systems; HSM, 5 K min−1) was used to measure changes 
in sample silhouette during heating. Characteristic temperatures such as beginning (i.e. onset) of sintering  (Tso) 
and end (i.e. offset) of sintering temperature  (Tse), start and the end temperature of crystallisation  (Txi,  Txf) as well 
as liquidus temperature  (Tf) were recorded. Preparation of specimens for heating microscopy and subsequent 
analyses of curves were described  previously12.
Ǥ For sintering and crystallisation experiments, powder compacts were pre-
pared. 0.045  g of glass powder was filled into cylindrical moulds, two drops of ethanol were added and the 
powder was pressed by hand. Afterwards, another 0.045 g of powder was added and the procedure was repeated. 
After a waiting period of five minutes, the samples were removed from the mould. Powder compacts were heat 
treated in a furnace (HT 04/17, Nabertherm GmbH) to the offset of sintering temperature, corresponding to the 
following temperatures: 45S5 (606 °C), Mg25 (600 °C), Mg50 (602 °C), Mg75 (635 °C), Mg100 (603 °C), Zn25 
(592 °C), Zn50 (595 °C), Zn75 (595 °C), Zn100 (615 °C), following the same heat treatment protocol as the one 
used in heating microscopy experiments (5 K min−1). After reaching the offset of sintering temperature, samples 
were removed from the furnace and air quenched. Uncoated, freshly fractured samples were visualised in a 
low-vacuum scanning electron microscope (SEM; JSM 6510LV, Jeol GmbH) using secondary electron or back-
scattered electron mode or ground and analysed using powder X-ray diffraction (XRD; Mini-flex 300, Rigaku 
Corporation, Tokio, Japan; Cu Kα, 30 kV, 20 mA, 10°–60° 2θ).
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4.3 Influence of low amounts of zinc or magnesium
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Magnesium and zinc ions play various key roles in the human body, being
involved, among others, in skeletal development and wound healing. Zinc is
also known to have antimicrobial properties. When introduced into bioactive
glasses, these ions improve the high temperature processing, even when pre-
sent at low concentrations only. While low concentrations can stimulate cells
in vitro, high concentrations of magnesium or zinc in bioactive glasses signi-
ficantly reduce glass degradation and ion release and inhibit apatite precipi-
tation. Results here show that by substituting small amounts of Mg or Zn for
Ca only, ion release remains high enough to allow for apatite precipitation. In
addition, magnesium and zinc containing bioactive glasses are shown to be
very susceptible to changes in particle size and relative surface area. For a gi-
ven magnesium or zinc content in the glass, ion release and apatite formation
can be enhanced dramatically by reducing the particle size, reaching compa-
rable levels as Bioglass 45S5 of the same particle size range. Taken together,
these findings suggest that ideally low Mg or Zn for Ca substitution as well as
small particle sizes are used. This way, bioactive glasses combining good high
temperature processing with fast ion release and apatite precipitation can be
obtained, providing the potential additional benefit of releasing magnesium or
zinc ions in therapeutic concentrations.
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Abstract
Magnesium and zinc ions play various key roles in the human body, being involved, among others, in skeletal development
and wound healing. Zinc is also known to have antimicrobial properties. While low concentrations can stimulate cells
in vitro, high concentrations of magnesium or zinc introduced into bioactive glasses significantly reduce glass degradation
and ion release and inhibit apatite precipitation. On the other hand, magnesium and zinc ions improve the high temperature
processing of bioactive glasses, even when present at low concentrations only. Results here show that by substituting small
amounts of Mg or Zn for Ca, ion release remains high enough to allow for apatite precipitation. In addition, magnesium and
zinc containing bioactive glasses are shown to be very susceptible to changes in particle size and relative surface area. For a
given magnesium or zinc content in the glass, ion release and apatite formation can be enhanced dramatically by reducing
the particle size, reaching comparable levels as Bioglass 45S5 of the same particle size range. Taken together, these findings
suggest that when introducing these ions into bioactive glasses, ideally low Mg or Zn for Ca substitution as well as small
particle sizes are used. This way, bioactive glasses combining good high temperature processing with fast ion release and




Bioactive glasses are used to regenerate bone or re-mineralise
dental tissue [1], and their capacity to release ions is an
additional feature besides their degradation and apatite sur-
face mineralisation [2]. This opens possibilities in extending
their therapeutic range by incorporating ions which promote a
specific physiological response when released into the body
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[3], and it has been shown that various ions can be suc-
cessfully incorporated into and released from bioactive
glasses. Indeed, we have reported that osteoblasts exposed to
early doses of fluoride show increased markers for bone
mineralisation in vitro [4] or that lithium ions released from
bioactive glasses can upregulate the Wnt pathway in 17IA4
cells in vitro to potentially promote hard tissue repair [5].
Zinc [6] and magnesium [7] have also recently attracted
interest as bioactive glass components owing to their key
roles in the human body: both ions are known to be co-factors
in various enzymes [8–10] and, more importantly, to be
important for bone mineralisation and bone density [11, 12].
In a previous study we showed that, despite their simi-
larity in ionic radius and charge [13], Mg2+ and Zn2+ affect
Bioglass degradation, ion release and apatite formation in a
very different way, at least when present at high con-
centrations in the glass [14]. Zinc for calcium substitution
caused a dramatic drop in ion release at physiological pH,
entirely inhibiting apatite precipitation owing to a lack of
available calcium and phosphate ions. By contrast, mag-
nesium acted in a comparable way to calcium, only slightly
reducing ion release owing to its higher field strength.
Nonetheless, apatite formation was significantly reduced,
owing to magnesium ions inhibiting apatite nucleation and
crystallisation [15]. As the lowest substitution in our pre-
vious study was 25% [14], this raises the question whether
Mg or Zn could be incorporated at (lower) levels which do
not negatively affect ion release or apatite precipitation, and
thus provide the benefit of therapeutic Mg2+ or Zn2+ release
combined with the formation of apatite surface layers. This
is particularly interesting as Mg and Zn ions have recently
been shown to improve the sintering of bioactive glasses,
even at low levels of Mg or Zn for Ca substitution [16]. The
aim of the present study was therefore to investigate the
effect of low Zn or Mg for Ca substitution on the ion release
and apatite precipitation behaviour of Bioglass 45S5 of two
different particle size ranges.
2 Materials and methods
2.1 Glass synthesis and basic characterisation
Two glass series were prepared based on Bioglass 45S5,
where magnesium or zinc were substituted for calcium on a
molar basis between 2.5 and 15% (Table 1). Glasses were
prepared by a melt-quench route: mixtures of SiO2, CaCO3,
NaPO3, MgCO3 and ZnO were sintered together in a plati-
num crucible inside an electric furnace at 1200 °C and then
melted for 1 h at 1350 °C. A batch size of ~150 g was used.
After melting, the glasses were rapidly quenched into water
to prevent crystallisation. Glasses were crushed in a steel
mortar, milled in an agate ball mill (KM1, Janetzki; milling
time 30min) and sieved using analytical sieves to obtain
coarse (125 ≤ x ≤ 250 µm) and fine (≤ 38 µm) glass powder.
Glass monoliths were prepared by re-melting glass frit at
1350 °C, pouring the melt into a brass mould, annealing at
30 K below glass transition temperature and cooling to
room temperature in the switched-off furnace overnight.
Glass density (ρ) was determined on monoliths using
helium pycnometry (AccuPyc 1330–1000, Micromeritics
GmbH); error is 0.1 g cm−3. In addition, molar volume (Vm)
of the glass series (and the experimental error) was calcu-
lated from glass density as described elsewhere [17].
Structural analysis was performed by powder X-ray dif-
fraction (XRD; Miniflex 300, Rigaku Corporation) and
attenuated total reflectance Fourier transform infrared
spectroscopy (ATR-FTIR; Cary 630 FTIR, Agilent
Technology Inc.).
2.2 Immersion experiments and following
characterisation
Immersion experiments were performed in Tris buffer
solution (0.062 mol l−1), which was prepared by dissolving
tris(hydroxymethyl)aminomethane in deionised water and
adjusting the pH using HCl solution as described previously
[18]. Either coarse or fine glass powder (75 mg) was
immersed in 50 ml of Tris buffer solution and stored in a
shaking incubator at 37 °C for up to 7 days (6, 12, 24, 72 or
168 h).
At each time point, the pH of the storage medium was
measured (pH meter HI 8314 with pH electrode HI 1217
D, Hanna Instruments) and samples were filtered through
medium porosity filter paper (5 µm particle retention,
VWR International) and acidified using nitric acid (65%).
Ion concentrations were determined using inductively
coupled plasma optical emission spectrometry (ICP-OES
Table 1 Nominal glass composition (mol%)
SiO2 P2O5 Na2O CaO MgO ZnO
Zn25 46.1 2.6 24.4 20.2 – 6.7
Zn15 46.1 2.6 24.4 22.9 – 4.0
Zn10 46.1 2.6 24.4 24.2 – 2.7
Zn7.5 46.1 2.6 24.4 24.9 – 2.0
Zn5 46.1 2.6 24.4 25.6 – 1.3
Zn2.5 46.1 2.6 24.4 26.2 – 0.7
45S5 46.1 2.6 24.4 26.9 – –
Mg2.5 46.1 2.6 24.4 26.2 0.7 –
Mg5 46.1 2.6 24.4 25.6 1.3 –
Mg7.5 46.1 2.6 24.4 24.9 2.0 –
Mg10 46.1 2.6 24.4 24.2 2.7 –
Mg15 46.1 2.6 24.4 22.9 4.0 –
Mg25 46.1 2.6 24.4 20.2 6.7 –
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spectrometer 725ES, Agilent). Experiments were per-
formed in triplicate, and results are presented as percen-
tage of ions present in solution relative to the amount of
the respective ion present in the untreated glass (mean ±
standard deviation). Glass powder samples from each time
point were analysed by XRD and ATR-FTIR. For XRD
analysis, coarse particles were ball-milled (Pulverisette 23,
Fritzsch GmbH; milling time 1 min); for FTIR analysis
coarse particles were ground using an agate pestle and
mortar.
3 Results and discussion
3.1 Density and molar volume
Glass monoliths looked clear, and XRD results showed
amorphous halos only (not shown), indicating the amor-
phous structure of the samples. Mg and Zn substitution
caused opposite trends in density (Fig. 1a), with glass
density decreasing with increasing Mg for Ca substitution,
owing to the lower atomic weight of Mg compared to Ca.
Zn for Ca substitution caused a density increase, owing to
the larger atomic weight of Zn. By contrast, molar volume
slightly decreased in both series, which is seen in Fig. 1b
despite some scattering of the data. This suggests that the
smaller ionic radii of Mg2+ (57 pm) and Zn2+ (60 pm)
compared to Ca2+ (100 pm) [13] caused the glass structure
to be more compact, similar to observations on lithium for
sodium substitution [19].
3.2 pH and ion release
When immersed in Tris buffer, all Mg-substituted glasses
showed a pH increase over time, which is typical for
bioactive glasses [20]; maximum pH was reached within
3 days (Supplementary Fig. S1a). pH trends were compar-
able to that seen for Bioglass 45S5, and solution pH did not
vary pronouncedly with Mg for Ca substitution (Fig. 2a). Of
the Zn-substituted glasses, only Zn2.5 showed a comparable
trend (Supplementary Fig. S1b), while with increasing Zn
for Ca substitution the pH rise was significantly less pro-
nounced (Fig. 2b). Glasses with the highest Zn substitution
did not show any pH rise during the duration of the
experiment (Supplementary Fig. S1b), in agreement with
the results for high substitution compositions (≥25% sub-
stitution) presented earlier [21].
The pH increase observed during bioactive silicate glass
immersion is known to originate from an ion exchange
between modifier cations from the glass and protons from
the immersion medium [20, 22]; leaving behind a surplus of
hydroxyl ions and, thus, causing the pH to rise [23]. This
means that the pH increase can be interpreted as the total of
the overall ion exchange having occurred [24]. It is there-
fore not surprising that the trend observed over time for the
relative concentrations of modifier ions in solution (Na, Ca,
Mg), shown as a percentage of the ions present in the
untreated glass, reflected the trend observed for pH over
time (shown for glasses Mg2.5, Mg5, Zn2.5 and Zn5 in
Supplementary Fig. S2). When plotting relative concentra-
tions over substitution, concentrations decreased with both
Mg and Zn substitution in the glass at early time points
(shown for 6 h in Fig. 2c, d). At later time points, by con-
trast, a clear decrease in concentrations was visible for Zn
substitution only, while no clear trend was observed with
Mg substitution (shown for 7 days in Fig. 2e, f). This
suggests that increasing Mg substitution delayed the ion
release from the glass, while Zn substitution, at least above
a certain amount, which here was about 7.5%, completely
inhibited ion exchange between glass and Tris buffer
solution.
The same trend has been observed previously for much
higher substitution (25% and above) [21]. Interesting here is
that our results show that it is possible to include zinc in
bioactive glasses without inhibiting ion release entirely, as
long as zinc concentrations in the glass remain below a
certain threshold.
Zinc ions are known to play an important role in mam-
malian systems and to be essential for growth and normal
development [25]. They have a stimulatory action on bone
Fig. 1 a Density and b molar
volume for Mg (blue triangles)
and Zn-substituted (red circles)
glasses
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formation both in vitro [26] and in vivo [27] and inhibit
osteoclastic bone resorption in vitro [28]. While high zinc
concentrations have been shown to be cytotoxic in vitro,
low concentrations showed stimulatory effects resulting in
increased metabolic activity [29]. While absolute zinc
concentrations here were low (between 0.001 and
0.006 mM) for all investigated glasses at 6 h of immersion,
at later time points zinc concentrations varied with the level
of Zn for Ca substitution in the glass, ranging from 0.002 to
0.04 mM at 7 days (Supplementary Fig. S1d).
For magnesium, changes in ion release behaviour with
substitution seem to originate from differences in field
strength (or charge-to-size ratio) [13] only, as the larger
charge-to-size ratio of Mg2+ compared to Ca2+ results in
stronger ionic bridges between non-bridging oxygen (NBO)
atoms. Mg2+ is typically being present in lower coordina-
tion numbers than calcium, with molecular dynamics
simulations giving an average coordination number of 5 for
magnesium compared to 6 for calcium in substituted Bio-
glass 45S5 [30]. While this might be expected to weaken
the overall bond strength in Mg-substituted glasses, the
higher average field strength seems to compensate for the
decrease in coordination number, making the glass more
stable against water attack and ion release. Another factor to
consider here is the more compact packing of the ions in the
glass, as indicated by the smaller molar volume shown in
Fig. 2 a, b pH and c–f
normalised ions in solution at
(c, d ) 6 h’ and (e, f) 7 days’ (i.e.
168 h’) immersion of coarse
particles of (a, c, e) Mg and
(b, d , f) Zn-substituted glasses in
Tris buffer solution. (Lines are
visual guides only)
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Fig. 1. If the glass components are packed closer to one
another, it becomes more difficult for water molecules to
penetrate the network [22] and allow for ion exchange
to occur.
Relative Mg concentrations in the glass at 6 h (Fig. 2c)
decreased with increasing Mg for Ca substitution, suggesting
that with increasing Mg concentration in the glass, a lower
percentage of the Mg ions was released into the surrounding
medium. At 7 days, this trend was much less noticeable
(Fig. 2e). Absolute Mg concentrations (Supplementary Fig.
S1c) confirm this, showing relatively constant Mg con-
centrations around 0.1 mM at 6 h, while concentrations at
7 days increased nearly linearly with Mg for Ca substitution.
Figure 3 compares relative ion concentrations in Tris
buffer solution during immersion of coarse and fine glass
powder of glasses Mg2.5 or Zn2.5. Results show that a
reduction in particle size and, thus, an increase in relative
surface area resulted in an increase in relative (and, not
shown, absolute) ion concentrations in solution. This is not
surprising, as the underlying ion exchange mechanism
occurs at the glass/water interface, and an increase in rela-
tive surface area is therefore expected to allow for faster ion
exchange to occur [31]. This was confirmed by fine glass
powder showing a more pronounced pH rise than coarse
glass powder (Supplementary Fig. S3a).
pH trends for glasses 45S5, Mg2.5 and Zn2.5 were
comparable when using the same particle size range
(Supplementary Fig. S3a). By contrast, reducing the particle
size seemed to affect ion release more for glass Zn2.5 than
for Mg2.5 (Fig. 3). This difference cannot easily be explained
by differences in cation charge-to-size ratio, as Mg2+ and Zn2
+ have nearly identical ionic radii [13]. In our previous
publications on Zn containing bioactive glasses [21, 32], we
reasoned that Zn acted like an intermediate ion in bioactive
glasses by (partially or fully) entering the silicate network,
similar to the behaviour of aluminium in aluminosilicate
glasses. This would result in Zn ions being “locked into” the
glass network at neutral to alkaline pH but being released
quickly at acidic pH as shown for Zn-substituted Bioglass
45S5 [21]. However, this does not explain why a change in
relative surface area affected Zn-substituted glasses much
more than Mg substituted ones. To fully explain these dif-
ferences, detailed structural analyses of the role of Mg and Zn
ions in the glass network may be necessary.
The results shown here suggest that changing the particle
size is an efficient means of tailoring the ion release parti-
cularly for Zn containing bioactive glasses. Figure 3b, d
confirms that the ion release profiles of fine powders of
glasses Mg2.5 or Zn2.5 look like the well-known ion
release profiles of Bioglass 45S5 (Supplementary Fig. S3b)
[24], suggesting that these two glasses, at least when used as
fine powders, may behave in a similar way to 45S5, with the
added benefits of Mg or Zn ion release [33] and improved
sintering [16].
Fig. 3 Comparison of
normalised ion concentrations in
solution after immersion of (a, c)
coarse and (b, d ) fine particles of
glasses (a, b) Mg2.5 and (c, d )
Zn2.5 in Tris buffer solution
over time. (Lines are visual
guides only)
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3.3 XRD and FTIR
Figure 4 shows the XRD patterns and FTIR spectra of
coarse particles of glasses Mg2.5 and Zn2.5 at various time
points of immersion in Tris buffer solution. Up to 24 h, no
pronounced changes are observed, suggesting minimal
reaction with the surrounding medium. FTIR spectra of
bioactive glasses typically show fast disappearance of the
NBO-related bands (maxima at about 850–900 cm−1),
owing to the above-mentioned ion exchange of modifier
ions from the glass, connected ionically to NBO, for protons
from the surrounding aqueous medium [24]. Here, no sig-
nificant decrease in the intensity of these bands was
observed for the first 24 h of the immersion studies. For
glass Zn2.5 this was to be expected, as only a minor per-
centage of modifier ions was found in solution at this time
point (Fig. 3c). For glass Mg2.5, by contrast, about 60% of
magnesium ions in addition to about 10% each of sodium
and calcium ions were found in solution at 12 h (Fig. 3a),
and this should be reflected in a decrease in the intensity of
the NBO band, especially as FTIR measurements are quite
sensitive to surface features. However, grinding of coarse
particles before FTIR analysis may have affected these
results, as fresh surfaces were created during the grinding
process, which are likely to have shown the features of the
unreacted glass in addition to the reacted surfaces.
The ion exchange occurring between glass and
immersion medium can also be reflected in XRD patterns
through a shift in the position of the amorphous halo from
about 32 to 22°2θ, caused by the formation of an ion-
depleted glass, often referred to as a silica gel [34]. XRD
patterns here (Fig. 4a, c) show a weak amorphous halo at
about 22°2θ in addition to the one at 32°2θ, which may
originate from silica gel formation as early as 6 h, even for
glass Zn2.5.
At later time points of immersion (72 and 168 h), the
intensity of the NBO-related FTIR bands had decreased
pronouncedly for both glasses (Fig. 4b, d). This decrease
was even more dramatic for glass Mg2.5 than for Zn2.5, in
agreement with higher percentages of ions found in solution
for Mg2.5. In addition, the typical split band at 563 and
600 cm−1 was present for glass Mg2.5 from 72 h and for
Zn2.6 at 168 h, suggesting apatite formation, in agreement
with a sharp phosphate band at about 1030 cm−1 [34].
The onset of apatite formation often coincides with a
decrease in phosphate concentration in solution [20, 31], at
least when performing immersion experiments in media
which originally did not contain any phosphate, such as Tris
buffer solution. All phosphate consumed during apatite
precipitation needs to be released from the glass into the
immersion medium before any apatite formation can occur.
As typical bioactive glasses contain and, thus, release much
Fig. 4 a, c XRD patterns and b,
d ATR-FTIR spectra of coarse
particles of glasses (a, b) Mg2.5
and (c, d ) Zn2.5 after immersion
in Tris buffer solution for
various time periods
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more calcium than phosphate, phosphate is the limiting
factor for apatite formation, and no pronounced decrease in
calcium concentrations is typically observed. Here, phos-
phate concentrations for Mg2.5 (Fig. 3a) had decreased at
12 h already, i.e. at a time point much earlier than suggested
by XRD and FTIR results. This could possibly be explained
by an amorphous calcium phosphate (CaP) having formed
first, rather than apatite (or octacalcium phosphate [35]).
Additionally, the creation of fresh surfaces during grinding
or milling before FTIR and XRD analyses may be the
reason why certain features of the reacted surfaces were not
detected. Zn2.5 did not show any pronounced decrease in
phosphate concentrations in solution over the duration of
the immersion study (Fig. 3c), in agreement with weakly
pronounced apatite features in XRD and FTIR at 168 h.
Apatite formation was confirmed by XRD patterns
showing the typical apatite-related reflections (Fig. 4a, c) at
the same time points. As we did not investigate any time
points between 72 and 168 h, we cannot make any state-
ments about the exact lag between the onset of apatite
formation for Mg2.5 and Zn2.5, but the presence of the
phosphate FTIR band at 1030 cm−1 at 72 h for Zn2.5
indicates that apatite formation had already started by this
time point. It becomes clear, however, that the two glasses
differ much less in their apatite forming capacity than Mg
and Zn containing glasses of higher substitution [21].
Figure 5 clearly illustrates that the time point of silica gel
formation or apatite precipitation varies with of Mg or Zn for
Ca substitution, agreeing with the results of the ion release
studies. These findings are particularly interesting for Zn-
substituted glasses, as in our previous study, none of the Zn-
substituted glasses (≥25% Zn for Ca substitution [21])
showed any changes in their FTIR spectra with immersion
time in Tris buffer. FTIR spectra of glasses Zn2.5 to Zn7.5 at
72 h of immersion might possibly show some weak features
at 560–600 cm−1, indicating formation of an amorphous
calcium phosphate (CaP). By contrast, XRD patterns at 168 h
do not show significant differences for substitutions of 5%
and above, except for a small reflex at 26.6°2θ for glasses
Zn7.5 to Zn15, which could not be assigned to any crystal
phases. In Supplementary Fig. S3c, the FTIR spectrum of
untreated glass Zn15 together with those of Zn15 at up to
168 h of immersion are plotted on top of one another,
showing that no structural changes could be detected by
FTIR over 1 week of immersion. This shows that the glasses
with high Zn for Ca substitution are surprisingly stable in an
aqueous environment and should not really be termed
“bioactive” at all.
Glasses in the Mg series show more continuous changes
with substitution. At 72 h, the intensity of the NBO-related
bands in FTIR spectra (Fig. 5b) increased with increasing
substitution, suggesting less ion exchange with increasing
Fig. 5 a, c XRD patterns and b,
d ATR-FTIR spectra of coarse
particles of (a, b) Mg and (c, d )
Zn-substituted glasses after
immersion in Tris buffer
solution for (a, b, d ) 3 days
(72 h) or (c) 7 days (168 h)
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substitution. This is interesting, as pH and ion concentrations
in solution (Fig. 2a, c) showed no such trend. The intensity
of the phosphate-related bands (563, 600 and 1030 cm−1)
decreased with increasing Mg substitution, suggesting a
decreasing tendency to precipitate apatite. This was con-
firmed by XRD patterns, which at 72 h showed reflexes
corresponding to apatite for glasses Mg2.5 to Mg7.5 only.
FTIR of untreated fine powder 45S5 (Supplementary Fig.
S4b) and possible also those of some of the glasses with
lowest substitution (Fig. 2b, d) show a low intensity feature
at about 580–600 cm−1. A broad band in this region is often
taken as an indication of formation of an amorphous CaP
layer [36], and it may have been caused by reaction with air
humidity [37], despite storage in a desiccator.
FTIR spectra of fine powder of glasses Mg2.5 and Zn2.5
(Fig. 6b, d) show nearly complete disappearance of the
NBO-related bands at 6 h, suggesting much faster ion
exchange for smaller particles (and larger relative surface
areas) than for larger ones. This is in excellent agreement
with pH results (Supplementary Fig. S3a) and ions in
solution (Fig. 3) discussed above. Apatite-related features in
XRD patterns or FTIR spectra also appeared much faster for
fine powder (at 24 h) than for coarse one (72 and 168 h for
Mg2.5 and Zn2.5, respectively). This suggests that the
concentrations of magnesium or zinc ions present in solu-
tion for these glasses were not sufficient to significantly
inhibit apatite precipitation.
The most interesting aspect is that the differences in
apatite formation between fine powders of Mg2.5 and Zn2.5
are negligible, unlike those for coarse powders. XRD and
FTIR results of fine powders of Mg2.5 and Zn2.5 are also
very similar to those of 45S5 (Supplementary Fig. S4). This
agrees perfectly with the findings for ion release discussed
above, and it suggests that by using smaller particle size
ranges, bioactive glasses containing small amounts of
magnesium or zinc ions form apatite about as quickly as
45S5 does, while providing the release of magnesium or
zinc ions in addition to calcium, phosphate or silicon.
4 Conclusion
Despite their similarity in size and charge, magnesium and
zinc ions affect the in vitro degradation behaviour of
bioactive glasses in very different ways. Zinc has a pro-
nounced effect on ion release, possibly by stabilising the
silicate network through its character as an intermediate ion.
With increasing substitution, the release of zinc ions and
silica species dropped to nearly zero. This was in pro-
nounced contrast to magnesium, which had a lesser effect
on ion release and showed relatively large percentages of
magnesium (up to 80%) to be released within a few hours.
Here, we show that by keeping magnesium or zinc
concentrations low—but in the range previously shown to
Fig. 6 a, c XRD patterns and b,
d ATR-FTIR spectra of fine
particles of (a, b) Mg2.5 and (c,
d ) Zn2.5 after immersion in Tris
buffer solution for various time
periods
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improve bioactive glass sintering [16]—overall ion release
can be enhanced and apatite formation improved. Ion
release and apatite formation can be increased dramatically
for a given magnesium or zinc content in the glass by
reducing the glass particle size. Fine glass particles react
about as quickly as 45S5 particles of the same size, while
additionally providing the release of magnesium or zinc
ions in potentially therapeutic concentrations.
4.4 Data availability
Raw data were submitted as an MS Excel file.
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a b s t r a c t
Immersion experiments in acellular media are a key step in characterising bioactive glass ion release and
apatite precipitation. We show that apatite formation of Bioglass 45S5 and two other glasses is delayed in
simulated body fluid (SBF) compared to Tris-HCl buffer, likely owing to high magnesium concentrations
in SBF. In addition, FTIR and XRD results suggest apatite formed in SBF to be more disordered owing to
higher substitution (e.g. by carbonate). 2.5% Zn for Ca substitution reduced ion release, while 2.5% Mg
for Ca substitution showed no such effect, but both substitutions delayed apatite formation in either
medium.
! 2019 Elsevier B.V. All rights reserved.
1. Introduction
Testing ion release and apatite formation of bioactive glasses
(BG) in acellular solutions in vitro offers an easy possibility of com-
paring the reactivity of new BG compositions to standards [1] such
as Bioglass 45S5 or S53P4 before embarking on more involved and
costly experiments such as cell tests. Traditionally, simulated body
fluid (SBF) has been used for acellular immersion tests [2,3]. Sim-
pler solutions such as Tris-HCl buffer [4,5] are interesting for stud-
ies of ion release kinetics or investigating early time points of ion
release, as they do not contain ions present in the glass such as sil-
icon, phosphate, calcium, sodium or other metal cations. SBF was
designed to mimic the composition of blood plasma (omitting
any organic components), and it thus contains large concentrations
of phosphate and calcium ions. It is supersaturated with respect to
apatite [6], and slight changes in pH or composition can cause pre-
cipitation. Therefore, even phosphate-free BG form an apatite sur-
face layer here [7]. In Tris-HCl, by contrast, ions required for apatite
formation first need to be released from the BG. This can be
expected to result in slower apatite formation in Tris-HCl than in
SBF. The aim of this study was therefore the direct comparison of
Tris-HCl and SBF with regard to apatite formation of BG. In addition
to the well-known 45S5 composition, two BG containing low con-
centrations of either zinc or magnesium were included.
2. Experimental
Bioglass 45S5 and two BG (Mg2.5 and Zn2.5) where 2.5% of CaO
was replaced by MgO or ZnO (46.1 SiO2-2.6 P2O5-26.3 CaO-
24.3Na2O-0.7 MgO/ZnO; mol%) were prepared by a melt-quench
route as described earlier [8]. 75 mg BG powder was stored in
50 mL of either Tris-HCl [5] or SBF (SBF10 [9]) for up to 7 days as
described previously [5] and were afterwards characterised by
infrared spectroscopy (FTIR) and powder X-ray diffraction (XRD).
pH and ion concentration were measured as shown previously [5].
3. Results & discussion
During immersion, all BG showed the typical pH rise in each
medium from 6 h (Fig. 1), caused by ion exchange between BG
and aqueous solution, as modifier cations from the BG are replaced
by protons from the solution. pH changes can thus be interpreted
as describing the sum of ion exchange having occurred [10].
We have shown that zinc for calcium substitution in BG signif-
icantly reduces ion release in Tris-HCl, while the effect of magne-
sium substitution was significantly less [11]. Despite the lower
substitution here (2.5%) compared to !25% in our previous study,
we still see indications of this effect. Zn2.5 gave the lowest pH
increase in both media, particularly noticeable in SBF. This shows
that ion exchange (and thus release) was lower for Zn2.5 than
the other two BG. However, at the latest time point (1 week) pH
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2019.126760
0167-577X/! 2019 Elsevier B.V. All rights reserved.
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of all BG were more comparable, suggesting that Zn2.5 ion release
caught up.
Molar volume decrease owing to smaller ionic radii has been
shown to reduce ion release from BG [12]; however, owing to
low substitution, molar volume remained relatively constant here
(45S5: 22.67 ± 0.08; Zn2.5: 22.72 ± 0.14; Mg2.5: 22.70 ± 0.08;
cm3/mol) and cannot be the main cause of differences in ion
release. The effect of Zn2+ can possibly be explained by its smaller
ionic radius (0.60 Å, 4-fold coordination [13]) compared to Ca2+
(1.0 Å, 6-fold [13]), resulting in a larger field strength for zinc than
for calcium [14]. This larger field strength can be expected to
reduce ion mobility [15] and ion release. However, Mg2+ and Zn2+
have nearly identical ionic radii (0.57 Å, 4-fold [13]), and their field
strengths are very similar [14] and, thus, cannot explain the differ-
ences in ion release observed. We previously suggested that zinc
enters the silicate network [11,16], acting as an intermediate
cation similar to aluminium ions in aluminosilicate glasses [17],
while magnesium acts more like a typical modifier [11]. This will
require detailed structural analyses, however.
FTIR spectra (Fig. 2) and XRD patterns (Fig. 3) show differences
in the onset of apatite formation with medium (Tris-HCl vs. SBF).
During immersion in Tris-HCl, phosphate is usually the limiting
factor for apatite formation [18], i.e. phosphate gets depleted
before calcium. This often results in formation of other crystal
phases, e.g. carbonates [19]. Despite the higher phosphate concen-
tration in SBF compared to Tris-HCl (1 vs. <0.3 mmol/L), apatite
formation was consistently slower in SBF than in Tris. The follow-
ing main features were considered for detecting apatite: the split
band at 600 and 563 cm"1 and a narrow band at 1025 cm"1 in FTIR
and the main reflexes at 25.9 (40%), 31.8 (100%), 32.2, 32.9 (both
60%) and 34"2h (25%) in XRD (JCPDS 00-009-0432). 45S5 formed
apatite fastest, with FTIR apatite features appearing at 12 h in
Tris-HCl and 72 h in SBF and XRD features at 24 h (Tris-HCl) and
72 h (SBF). Mg2.5 showed apatite features at 24 h in Tris-HCl and
at 72 h in SBF (both FTIR and XRD). Zn2.5 showed them at 24 h
in Tris-HCl but no features were unambiguously detected in SBF
before 168 h (1 week). Mg2+ and Zn2+ can be incorporated into
the apatite lattice in low concentrations only [20,21], owing to
smaller ionic radii compared to Ca2+, and both inhibit apatite
crystallisation [22]. This may also be the reason for the slower apa-
tite formation in SBF, as it contains Mg2+ ions (1 mmol/L) [9]. Apa-
tite formation of 45S5 in SBF occurred later than of Mg2.5 in Tris-
HCl, owing to lower Mg2+ concentrations (0.10–0.16 mmol/L from
6 h to 168 h).
XRD patterns show more detailed features after Tris-HCl than
SBF, suggesting that a more ordered apatite formed in Tris-HCl.
This was confirmed by FTIR, which shows pronounced carbonate
bands at 1413 and 1479 cm"1 after SBF, indicating B-type carbon-
ate substitution [23], owing to high carbonate concentrations in
SBF (10 mmol/L [9]). An earlier study showed the opposite [24],
which may be explained by a different pH in Tris-HCl (pH0 = 8)
and a slightly different SBF formulation (based on Kokubo [25]).
FTIR also shows differences in the non-bridging oxygen bands at
(904 and 853 cm"1), which are directly related to ion release. For
all BG, this bands disappeared later in SBF than in Tris-HCl, show-
ing that ion release was impeded in SBF, most likely owing to high
total ion concentrations.
Mg2+ and Zn2+ concentrations in Tris-HCl here (72 h: Mg
0.16 mmol/L, Zn 0.0012 mmol/L) were much lower than in our pre-
vious study (72 h: Mg 1.0 mmol/L, Zn 0.03 mmol/L [11], both 25%
substitution), showing that absolute concentrations in solution
can be tailored via BG composition to achieve concentrations
within a specific therapeutic window [26,27]. Lower zinc than
magnesium concentrations were possibly caused by their different
structural role in the BG affecting the release mechanism, as dis-
cussed above.
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4.5 Glass ionomer bone cements based on
magnesium-containing bioactive glass
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Glass ionomer cements (GIC) are used in restorative dentistry and their pro-
perties (low heat during setting, adhesion to mineralised tissue and surgical
metals) make them of great interest for bone applications. However, dental
GIC are based on aluminium-containing glasses, and the resulting release of
aluminium ions from the cements needs to be avoided for applications as bone
cements. Replacing aluminium ions in glasses for use in glass ionomer cements
is challenging, as aluminium ions play a critical role in the required glass de-
gradation by acid attack as well as in GIC mechanical stability. Magnesium
ions have been used as an alternative for aluminium in the glass component,
but so far no systematic study has looked into the actual role of magnesium
ions. The aim of the present study is therefore the systematic comparison of the
effect of magnesium ions compared to calcium ions in GIC glasses. It is shown
that by partially substituting MgO for CaO in simple SiO2-CaO-CaF2 glasses,
ion release from the glass and, subsequently, GIC setting behaviour can be ad-
justed. Magnesium ions act as typical network modifiers here but owing to
their larger field strength compared to calcium ions reduce ion release from
the glasses significantly. By choosing an optimum ratio of magnesium and cal-
cium ions in the glass, GIC setting and subsequently compressive strength can
be controlled.
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Abstract:Glass ionomer cements (GIC) are used in restora-
tive dentistry and their properties (lowheat during setting,
adhesion to mineralised tissue and surgical metals) make
themof great interest for bone applications. However, den-
tal GIC are based on aluminium-containing glasses, and
the resulting release of aluminium ions from the cements
needs to be avoided for applications as bone cements. Re-
placing aluminium ions in glasses for use in glass ionomer
cements is challenging, as aluminium ions play a critical
role in the required glass degradation by acid attack as
well as in GIC mechanical stability. Magnesium ions have
been used as an alternative for aluminium in the glass
component, but so far no systematic study has looked into
the actual role of magnesium ions. The aim of the present
study is therefore the systematic comparison of the ef-
fect of magnesium ions compared to calcium ions in GIC
glasses. It is shown that by partially substituting MgO for
CaO in simple SiO2-CaO-CaF2 glasses, ion release from the
glass and, subsequently, GIC setting behaviour can be ad-
justed. Magnesium ions act as typical network modifiers
here but owing to their larger field strength compared to
calcium ions reduce ion release from the glasses signifi-
cantly. By choosing an optimum ratio of magnesium and
calcium ions in the glass, GIC setting and subsequently
compressive strength can be controlled.
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1 Introduction
Cements for prosthetic stabilisation or spinal corrective
surgeries (vertebroplasty, kyphoplasty) typically consist
of polymethylmethacrylate [1, 2]. They exhibit a number
of drawbacks which include high curing temperatures
or the presence of unreacted and toxic methacrylic acid
monomers. They also do not bind to bone and are held in
place by mechanical interlocking only [2–6]. As a result,
there is a demand for alternative non-toxic cements with
bone bonding capability.
Glass ionomer cements (GIC) have been used in
restorative dentistry as filler or luting materials for
decades [7, 8]. They are formed by an acid-base reaction
between a polymeric acid and an acid-degradable fluoro-
aluminosilicate glass [9]. Owing to their direct adhesion
to mineralised tissue these cements have aroused inter-
est as bone cements. However, while Al3+ ions play a key
role in cement setting, stability and performance, they are
known to be neurotoxic [10] and impede bone mineralisa-
tion [11–13]. Bioactive glasses may present an alternative
to these aluminosilicate glasses owing to their fast ion re-
lease when in contact with aqueous solutions [14–16].
Efforts to substitute Al3+ ions with other multivalent
ions, e.g. Fe2+/3+ or Zn2+, have already been reported but
the resulting cements exhibited drawbacks regarding ce-
ment stability or even cell toxicity [17–19]. By contrast,
studies showed that GIC formed using Mg-containing
glasses revealed more promising properties [17, 20, 21].
Magnesium is an important element found e.g. in bone ap-
atite. In addition, it is necessary in preventing osteoporo-
sis [22, 23].
The aim of this study was to investigate the effect of
MgO for CaO substitution on glass properties and particu-
larly on GIC formation and properties.
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2 Materials and methods
2.1 Glass synthesis and basic
characterisation
A series of glasses in the system SiO2-CaO-MgO-CaF2 was
prepared via a melt-quench route by replacing one third
(glass 15Mg) or two thirds (glass 30Mg) of CaO with MgO
(Table 1). Mixtures of SiO2, CaCO3, CaF2 and MgCO3 were
sintered together in a platinum crucible at 1400◦C using
an inductively heated furnace and afterwards melted at
1500◦C for 1 hour. To prevent crystallisation themeltswere
rapidly quenched in water. Glass powders were prepared
using ball milling (KM1, Janetzki, milling time 30min) and
sieving with analytical sieves to obtain fine (≤ 38 µm) or
coarse (38 µm ≤ x ≤ 63 µm) powders.
Glassmonolithswere prepared by re-melting the glass
frits at 1500◦C. The melt was then cast into brass moulds,
which for annealing were placed into a pre-heated fur-
nace set to 30 K below the glass transition temperature
(Tg). Glasseswere cooled down to room temperature in the
switched-off furnace overnight. Compositions of prepared
glasses were analysed using energy-dispersive X-ray spec-
troscopy (EDX; JOEL JSM-7001F scanning electron micro-
scope equipped with an EDAX Trident analysing system)
on polished monoliths. Glass density was measured us-
ingheliumpycnometry (AccuPyc 1330-1000,Micromeritics
GmbH). Furthermore, the molar volume (Vm) of the glass
series was calculated as described previously [24]. Glass
powders were characterised by powder X-ray diffraction
(XRD; D5000, Siemens) and attenuated total reflectance
Fourier transform infrared spectroscopy (ATR-FTIR; Fron-
tier IR/NIR, Perkin Elmer; ATR sample holder, Specac).
In addition, particle size distribution of fine and coarse
powder was determined by dynamic light scattering (DLS;
Malvern Mastersizer 2000 equipped with HYDRO 2000S
module).
2.2 Glass thermal analysis and
crystallisation
Glass transition temperature (Tg) and crystallisation peak
temperature (Tx) were determined by differential ther-
mal analysis (DTA; in-house made device, heating rate:
10 K min−1) using fine glass powder.
Dilatometry (DIL 402 PC, Netzsch, heating rate:
5 Kmin−1; measurements performed on glass rods 5mm in
diameter and 20 mm in length) was used to determine Tg,
the dilatometric softening point (Td) and the thermal ex-
pansion coefficient (α; temperature range 100 to 400◦C).
Fine glass particles were heated in a furnace
(LT3/11/B410, Nabertherm GmbH, Lilienthal, Germany)
to Tx, and the temperature was held constant for either
10 min or 3 hours before switching off the furnace and
leaving the samples to cool down in the furnace over night.
Samples were analysed by powder X-ray diffraction (Mini-
flex 300, Rigaku Corporation, Tokio, Japan; Cu Kα, 30 kV,
20 mA, 5-75◦2θ).
Table 1: Nominal and analysed (in brackets) glass composition
(mol%).




































2.3 Static and dynamic dissolution
experiments
For static dissolution tests 75 mg of coarse glass powder
was immersed in 50mL cell culturemedium (MinimumEs-
sentialMediumEagleM4526, Sigma-Aldrich) at 37◦C for ei-
ther 24 hours or 7 days. Glass powderswere analysedusing
ATR-FTIR after each immersion time point.
Early stage ion release was investigated by dynamic
dissolution experiments, where a dynamic flow cell was
connected to an inductively coupled plasma optical emis-
sion spectrometer (Optima 5300 DV, Perkin Elmer) as de-
scribed previously [25–27]. The flow cell contained glass
powder (200 to 245mg; normalised to 243mg) with a grain
size between 315 and 500 µm. Random packing was as-
sumed. On-linemeasurement and experimental set-up are
shown in detail elsewhere [25, 27, 28].
2.4 GIC preparation
GICs were prepared by weighing and hand mixing glass
powder and poly(vinylphosphonic acid-co-acrylic acid)
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(PVPA-co-PAA; 40 wt% copolymer solution, weight aver-
age of chain length between 40 and 70 kDa according to
manufacturer, First Scientific Dental GmbH). A glass to
polymer ratio of 1:3 by weight was used to form cements.
The amount of Mg containing glasses was adjusted ow-
ing to lower molecular weight of Mg compared to Ca. After
mixing, the cement was filled into PTFE moulds (7 mm in
height, 4 mm in diameter) and set for 1 hour at 37◦C. Sam-
ples were stored for up to 28 days either inside the mould,
in deionisedwater or in 100% relative humidity (rH) as de-
scribed elsewhere [21].
2.5 GIC setting rate and mechanical testing
Changes in cement structure during setting were analysed
using ATR-FTIR. Spectra were acquired every 60 seconds
for the first 10minutes, every 150 seconds for the following
10 minutes and one spectrum at 25 minutes. The ratio of
the peak heights of the carboxylate band at 1550 cm−1 and
the carboxyl band at 1700 cm−1 were calculated to char-
acterise the setting rate of the different cement composi-
tions [29–33].
For mechanical testing, specimens were stored for 1
day either inside the PTFE mould at 37◦C or for 1 hour in-
side the mould followed by 23 hours in either deionised
water or at 100%rH (both at 37◦C). For longer term studies,
after storage in the PTFE mould for 1 hour, samples were
stored in deionised water at 37◦C for either 6 days 23 hours
(“7 days”) or 27 days 23 hours (“28 days”) before mechan-
ical testing. GIC specimens for mechanical testing were
prepared using fine or coarse powder as described above.
Compressive strengthwasmeasuredusing auniversal test-
ing machine (Z005, Zwick/Roell) with a cross-head speed
of 1 mm min−1. Kolmogorov-Smirnov test (p = 0.05) was
performed on compressive strength results to test for nor-
mal distribution of the data. Results were analysed by one-
way ANOVA followed by Tukey test (p < 0.05; n = 8).
3 Results
3.1 Glass formation
Prepared glasses (monoliths and frit) were clear, and XRD
patterns only showed amorphous halos indicating the
amorphous state of the glasses (results not shown). Re-
sults of EDX analyses of different glass compositions are
shown in Table 1. No significant amounts of fluoride were
lost during melting. Substitution of MgO for CaO resulted
in a decrease in density and molar volume (Figure 1).
Figure 1: Density and molar volume (Vm, blue, right axis) of the
glasses.
Results of particle size distribution measurements for
fine and coarse glass powder are shown in Table 2. No sig-
nificant variation with glass composition was observed.
Table 2: Glass particle size distribution: cumulative volume percent-
age (D10, D50, D90, in µm) for fine and coarse powder.

























3.2 Thermal analysis and crystallisation
TheDTA curve (Figure 2a) of theMg-free glassMgO showed
two overlapping broad crystallisation peaks (Tx) between
800 and 850◦C. With increasing MgO substitution, Tx
moved to lower temperatures (Figure 2b), the second crys-
tallisation peak became narrower and increased signifi-
cantly in intensity. Parallel to that, the intensity of the
first crystallisation peak decreased markedly. The two
Mg-containing glasses showed liquidus temperatures be-
tween 1000 and 1100◦C,while no such effect was observed
for glass 0Mg in the temperature range studied here. Liq-
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Figure 2: Thermal analysis: (a) DTA curves and (b) Tg and Td determined by dilatometry as well as Tg and Tx (blue, right axis) determined by
DTA. Lines are visual guides only.
uidus temperature also shifted to lower temperatures with
increasing MgO substitution.
Glass transition temperature (Tg)went throughamini-
mumwith increasingMgO substitution. From0Mg to 15Mg
Tg decreased from 655◦C to 620◦C, while a further increase
in MgO substitution resulted in a Tg of 638◦C (glass 30Mg;
Figure 2b). The dilatometric softening point (Td), by con-
trast, increased with increasing MgO substitution, while
the thermal expansion coefficient showednon-continuous
change: 0Mg had an α of (10.24 ± 0.01) × 10−6 K−1, for 15Mg
it was (11.01 ± 0.01) × 10−6 K−1 and for 30Mg (9.06 ± 0.01) ×
10−6 K−1.
Heat treatment at Tx for 10 minutes resulted in crys-
tallisation of glasses 0Mg and 15Mg, with cuspidine
(Ca4Si2O7F2) being the main crystal phase (Figure 3).
Results for glass 30Mg, by contrast, did not show any
presence of crystalline phases. Longer heat treatment
for 3 hours resulted in additional phases appearing for
glasses 0Mg (wollastonite, CaSiO3) and 15Mg (diopside,
CaMgSi2O6) while glass 30Mg crystallised to diopside.
3.3 Static dissolution experiments
Glass powders were stored in phosphate-containing cell
culture medium to investigate potential apatite formation.
ATR-FTIR spectra (Figure 4) of untreated glasses showed
a non-bridging oxygen band (930 cm−1) as well as a lower
intensity bridging oxygen band (1040 cm−1) [34]. The in-
tensity of the non-bridging oxygen band decreased and
disappeared almost completely with immersion time in
the culture medium. A broad shoulder appeared between
560 and 600 cm−1 at 1 day for all glasses, indicating the
formation of an amorphous calcium phosphate surface
layer [35]. At 7 days a broad PO vibration band appeared
around 1100 cm−1 [36]. The characteristic split band for
crystalline calcium orthophosphates at 560 and 600 cm−1
were not detected in the time frame studied here [37].
3.4 Dynamic dissolution experiments
Results of dynamic dissolution experiments (Figure 5)
were normalised to the amount of each ion present in the
untreated glass. While the modifier ion release (Ca + Mg)
was comparable for glasses 0Mg and 15Mg (Figure 5a,b),
it decreased dramatically for higher MgO substitution, i.e.
for glass 30Mg (Figure 5c). The concentration of silicon
species in solution, however, decreased continuouslywith
MgO substitution in the glass.
3.5 GIC setting behaviour
Changes in the chemical structure of the cements during
setting were followed by ATR-FTIR (Figure 6). As an exam-
ple, spectra of the cement formed from 15Mg and PVPA-
co-PAA are shown in Figure 6a. Over time, the band corre-
sponding to carboxyl groups (COOH; 1700 cm−1) decreased
significantly in intensity whereas the intensity of the car-
boxylate band (COO; 1700 cm−1) increased. Calculating the
ratio of peak heights of these two bands (COO−/COOH, Fig-
ure 6b) can provide information about the setting rate of
the cements [30]. Cements formed from glass 0Mg showed
the steepest slope at early time points (up to about 3 min),
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Figure 3: XRD patterns of glasses treated at Tx for (a) 10 minutes or (b) 3 hours.
Figure 4: FTIR spectra for untreated glasses (dotted line) and for
glasses stored in cell culture medium for 1 day (dashed line) or 7
days (continuous line).
while with increasing MgO substitution the slope became
less steep. This indicates a slower conversion from COOH
to COO−, i.e. a slower increase in ratio COO−/COOH. In ad-
dition, changing the glass composition also delayed the
time until the ratio of COO−/COOH bands reached a con-
stant value. However, by about 25 min all GIC showed a
ratio of about 2.5.
3.6 GIC mechanical properties
Compressive strength measurements showed normal dis-
tribution. Results are presented as box-whisker plots to
show a comprehensive overview of the data distribution,
i.e. median, interquartile data range (corresponding to
data points between the 25% and 75% quartile), mean and
outliers. The whiskers represent 1.5 times the interquartile
range or themaximumorminimumvalues if they are lying
within this range.
Mechanical testing (Figure 7) revealed an influence of
glass composition on GIC compressive strength. Cements
prepared from glass 15Mg gave significantly higher com-
pressive strengths than those prepared from either glass
0Mg or glass 30Mg. Results for cements prepared from
glasses 0Mg and 30Mg were comparable. This trend was
observed for all storage conditions studied here.
A reduction in glass particle size led to an increase
in compressive strength for all cements (Figure 7a). Max-
imum compressive strength obtained for GIC increased
from 5.28 to 7.59 MPa (Mg0), from 9 to 11.51 MPa (Mg15)
and from 5.04 to 6.8 MPa (Mg30). Variation in storage time
in deionised water showed no significant changes in com-
pressive strength between 1, 7 or 28 days for any of the ce-
ments (Figure 7b).
The effect of variations in storage medium is shown
in Figure 7c; all cements exhibited the same trend of com-
pressive strength with variation of storage medium: high-
est strengths were obtained if samples were stored inside
the mould only, without getting into contact with humid-
ity or water. Maximum compressive strengths of the GIC
prepared from Mg0, Mg15 or Mg30 were 11.58, 20,62 and
13,77 MPa, respectively, after storage in the mould only. By
comparison, storing the specimens at 100% relative hu-
midity significantly reduced compressive strength. Maxi-
mumcompressive strength of cements stored at 100%rela-
tive humidity decreased to 9.69, 12.22 and 7.19 MPawith in-
creasing MgO content. Storing the specimens in deionised
water led to a further decrease in compressive strength.
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Figure 5: Normalised ion concentrations in dynamic dissolution experiments using glasses (a) 0Mg, (b) 15Mg and (c) 30Mg in Tris buffer.
Figure 6: (a) Time-dependent FTIR spectra for the 15Mg-PVPA-co-PAA cement (* normalised to the CH bending vibration at 1454 cm−1 [38]);
(b) setting profile of all three GICs.
4 Discussion
Commercially available GIC are formed by mixing a poly-
meric acid and a fluoro-aluminosilicate glass. As alu-
minium ions are neurotoxic [10] and negatively effect bone
mineralisation [11–13], the use of aluminium-containing
GIC as bone cements is not recommended, and new glass
compositions are desired. Bioactive glasses are a potential
alternative. Larry L. Hench invented these glasses almost
50 years ago [39]. Since then, these glasses have been used
as implants for bone regeneration in generations of pa-
tients. In the last decades, many new bioactive glass com-
positions have been investigated [17–19]. In the present
study, a simple ternary glass (SiO2-CaO-CaF2) is investi-
gated for use in GICs, and the effect of MgO for CaO sub-
stitution on glass and GIC properties was investigated.
4.1 Glasses
Owing to the lower atomic weight of Mg compared to Ca,
glass density decreased with increasing MgO for CaO sub-
stitution. The smaller ionic radius of Mg2+ compared to
Ca2+ resulted in a decrease in molar volume with increas-
ingMgOsubstitution, corresponding to an increasing com-
pactness of the glass network. For the same reason, MgO
bonds are typically shorter (1.97 Å [40]) than CaO bonds
(2.38 Å).
Glass thermal properties were influenced by the glass
composition in a non-linear way, as Tg of glass 15Mg was
lower than Tg of 0Mg and 30Mg. This is in contrast to
previous studies, which showed a decrease in Tg with in-
creasingMgO for CaO substitution in bioactive glasses [41–
44]. One reason for this difference in thermal behaviour
may be that the present glass system contains a signif-
icant amount of fluoride and partitioning of the metal
cations between the silicate and the fluoride phase [45]
may account for these non-continuous changes in Tg.
While the mixed alkali effect is well known to cause ther-
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Figure 7: GIC compressive strength: (a) comparison of GIC (stored for 1 day in deionised water at 37◦C) prepared using coarse or fine pow-
der, (b) effect of storage time in deionised water on GIC prepared from coarse powder, (c) effect of storage medium on GIC stored for 24
hours at 37◦C. Outliers are presented as crosses, mean values as small squares. Compressive strength of samples labelled with the same
symbol were not significantly different, p = 0.05. All other samples were significantly different, p < 0.05.
mal properties to go through minima or maxima [46, 47],
a mixed alkaline earth effect as recently been observed
inmagnesium-containingaluminosilicate glasses [48] and
may possibly be the cause of the minimum trend ob-
served for Tg in the present study. A similar effect has
also been observed for magnesium-containing phosphate
glasses [49]. By contrast, Td increased continuously with
increasing MgO substitution and did not show indications
for a mixed cation effect. This trend for Td could be caused
by the higher field strength of Mg2+ compared to Ca2+, but
we cannot currently explain why an increasing MgO sub-
stitution had such different effects for Tg and Td.
Glass crystallisation temperature showed a different
trend again and decreased with increasing MgO for CaO
substitution. This trend is in contrast to previous observa-
tions, where an increase in Tx was observed with increas-
ing MgO for CaO substitution [41, 42] and explained by the
higher field strength of Mg2+ compared to Ca2+. The DTA
traces show, that not only the maximum temperature of
the crystallisation peak changes but also its intensity and
broadness. A broad crystallisation peak is often taken as
an indication for surface crystallisation, while a narrow
one suggests bulk crystallisation [50]. This suggests that
with increasing MgO for CaO substitution the nucleation
and crystallisation process changes for surface to bulk,
although further studies are necessary to make any clear
statements as to the crystallisation mechanism. Despite
DTA results indicating a decrease in Tx with increasing Mg
content in the glass, composition 30Mg seemed to have a
lower tendency to undergo crystallisation than the other
two glasses. However, as with increasing Mg content in
the glass the crystal phases change from cuspidine + wol-
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lastonite (0Mg) to cuspidine + diopside (15Mg) to diopside
(30Mg), this change in crystal phases formingmay explain
some of the observed effects including the decrease in Tx
or the shape of DTA traces.
The thermal expansion coefficient went through a
maximum for intermediateMgO substitution (glass 15Mg),
which, like the minimum trend of Tg, suggests a possi-
ble mixed cation effect. However, partitioning of modi-
fier cations between silicate rich phases and fluoride rich
phases of the glass network may well account for this
trend.
Dynamic dissolution experiments give insight into ion
release from the glasses. As ion release is important for
GIC setting, owing to poly(vinylphosphonate-co-acrylate)
chains being cross-linked by metal cations, ion release
studies may help to understand differences in cement set-
ting with variation in glass composition.
The shape of the release profiles is similar for all
glasses, with ion concentrations increasing very fast over
the first 1 to 2 minutes, and concentrations remaining rel-
atively stable afterwards. This suggests that both Ca and
Mg act as typical modifiers in the glass, behaving in a sim-
ilar manner. This is in agreement with previous studies on
Mg-substituted bioactive glass 45S5 [28, 42, 51], but is in
stark contrast to one study suggesting Mg partially enter-
ing the network in a different bioactive glass [41]. The lat-
ter paper suggested that in bioactive glasses Mg changes
its structural role from network modifier to network for-
mer (i.e. acting as an intermediate oxide) depending on
the Mg amount, resulting in formation of [MgO4] tetrahe-
dra entering the silicate network in analogy to the role of
aluminium ions in aluminosilicate glasses [41, 52, 53]. In
silicate glasses, magnesium is typically present in four-,
five- or even six-fold coordination [54–59]. MD simula-
tion studies on Bioglass 45S5 revealed that magnesium
is mainly present in five-fold coordination with a non-
negligible amount of four- and small amounts of six-fold
coordinated magnesium, depending on Mg content [51].
Despite the numerous studies on Mg-containing glasses,
the role of Mg in the glass network is not yet fully un-
derstood. Nonetheless the amount of evidence pointing
at magnesium playing a similar role as aluminium in sil-
icate glasses is small, and most studies suggest that even
inhighnetworkmodifier content glasses, suchasbioactive
glasses, magnesium acts as a network modifier.
The influence of MgO for CaO substitution was not
clear. When replacing one third of CaOwithMgO, no effect
on combined modifier (Ca + Mg) release was observed in
dynamic ion release studies, but silicon concentrationsde-
creased.When replacing two thirds of CaOwithMgO, both
modifier and silicon species release decreased. A decreas-
ing ion releasewith increasingMgO substitution canbe ex-
plained by the more compact network (of a smaller molar
volume) and the higher field strength of Mg2+ compared to
Ca2+. The non-continuous changes formodifier ion release
observed heremay also be caused by potential phase sepa-
ration (fluoride-rich vs. silicate-rich) in the glass. Changes
in ion release from these glasses can be expected to di-
rectly influence the setting behaviour of GIC: a slower ion
release can be expected to result inmore slowly setting ce-
ments and vice versa. These changes can also be exploited
to tailor the handling properties (mixing plus setting) of
GIC. This point will be discussed further below.
FTIR analyses after static dissolution experiments
showed a change in glass structure during immersion in
cell culture medium. The non-bridging oxygen band dis-
appeared completely within 7 days owing to an ion ex-
change between modifier ions from the glass and protons
from the Tris buffer solution and the subsequent formation
of silanol (Si-OH) groups in the silicate network [60, 61].
Changes in spectra over time indicate formation of some
phosphate surface layer, which ismost pronounced for the
Mg-free glass. Formation of a crystalline HAp layer was
not detected within 7 days. This indicates only, however,
that these glasses were slow in forming apatite in cell cul-
turemediumand that the time frame investigatedherewas
simply too short. The immersion experiments here were
performed in cell culture medium rather than in simu-
lated body fluid. Cell culture medium contains various or-
ganic components, such as amino acids, which can have
an effect on apatite mineralisation [62–64]. With increas-
ing MgO for CaO substitution in the glass the phosphate
band at about 1050 cm−1 (present at 7 days) became less
pronounced. Thismaybeaneffect of the increasedamount
of Mg ions present, as Mg-containing glasses not only re-
lease ions more slowly than the corresponding Ca compo-
sitions (cf. above), but Mg ions are also known to impede
apatite crystallisation [65, 66].
4.2 Glass ionomer cements
FTIR results suggest that with increasing MgO for CaO
substitution in the glass, GIC set more slowly. These dif-
ferences were most pronounced at the very early stages
of cement setting, while all cements reached a constant
COO−/COOH ratio at approximately the same time. This
suggests that glasses with higher MgO substitution give
more time for the initial mixing of the cements, i.e. they
show a longer “working time”, while the time until the ce-
ments are fully set should be comparable. These results on
GIC setting are in good agreement with the findings on ion
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release from the glasses, where ions were released more
slowly from Mg containing glasses.
Mechanical properties of GIC are strongly related to
their microstructure [8, 67]. Reducing the glass particle
size changed the cement microstructure and improved the
compressive strength of the cements in the present study.
On the one hand, a larger relative surface area of the glass
particles increases the ion release from the glass, result-
ing in a larger number of released cations. As a result,
more ionic bridges can be formed and the cement strength
increases [68, 69]. On the other hand, incorporating an
increasing number of smaller particles into the cement
makes the cements more homogeneous and should there-
fore also improve mechanical performance.
Variations in glass composition also affected GIC me-
chanical properties. However, no continuous effect ofMgO
for CaO substitution on GIC compressive strength was
found. Instead, the compressive strength was highest for
the glasswith intermediateMgO substitution (glass 15Mg).
The initial increase in compressive strength for GIC formed
using glass 15Mg compared to glass 0Mg can be explained
by the higher field strength of Mg2+ ions compared to
Ca2+ ions, resulting in stronger ionic cross-links and thus
more stable cements. FurtherMgO substitution in the glass
(from glass 15Mg to 30Mg), however, did not result in a
further increase in compressive strength but instead in a
decrease. This can be explained by the much lower ion
release from glass 30Mg compared to glasses 15Mg and
0Mg. The total amount ofmetal cations available for cross-
linking when forming GIC of glass 30Mg was therefore
much lower than for the other two glasses, so that even
the higher field strength of the Mg ions could not compen-
sate for this.We therefore have two competing effects here,
which both affect GIC mechanical properties: ion release
during glass degradation and cement mixing and the ef-
fect of cation field strength on ionic cross-linking within
the cement matrix.
No significant changes in compressive strength were
observed with increasing storage time in deionised wa-
ter. It is known that the setting reaction of dental GIC, i.e.
the ionic cross-linking of polyalkenoate chains by metal
cations released from the glass, continues for very long
time periods [70], at least several months [71]. It is also
known that this affects GIC mechanical properties, show-
ing an improvement of mechanical properties with time,
at least during the first weeks [71, 72]. By contrast, no in-
crease in compressive strength with time was observed in
the present study. Dental GIC, however, owe theirmechan-
ical properties to a very large extent to the cross-linking
by high field strength aluminium cations. Removing alu-
minium ions from the glass significantly affects GIC me-
chanical performance, but also their stability in the pres-
ence of water. Even the mechanical properties of dental
(i.e. aluminium-containing) GIC are affected by water, e.g.
owing to ion release or water absorption [73–75] and this
is likely to be more pronounce in aluminium-free GIC. It
has also been stated previously that the bi-functionality of
vinyl phosphonic acid impedes GIC maturation compared
to GIC prepared with poly(acrylic acid) only, owing to ster-
ical hindrance of cations [76].
Another factor affecting the mechanical properties of
GIC is the storage medium used. In the present study, we
investigated this effect by storing the cements either im-
mersed in deionised water (direct contact to water), in
an atmosphere of 100% relative humidity or within the
PTFE mould only (with the only water present being that
used for preparing the cement mixture). GIC compres-
sive strength was highest for specimens stored inside the
mould only (i.e.with no contact to external humidity), fol-
lowed by GIC stored at 100% rH. Cements stored in water
showed the lowest compressive strength. In other words,
the less water the specimens were exposed to, the higher
their compressive strength was. This indicates that com-
pressive strength was affected by water absorption, an ef-
fect observed previously for Al-free GIC prepared using
poly(acrylic acid) [17, 20].
To improve the compressive strength of GICs, an op-
timum between ion release from the glass and effective-
ness of ions in ionic cross-linking of the polymer chains
has to be found. The results for compressive strength ob-
tained here are very low not only compared to dental
(aluminium-containing) GIC but also compared to previ-
ous Al-free GIC using the same polymer [21]. It has to be
noted, however, that the glass system here was not tai-
lored for optimum GIC performance. Instead, it was de-
signed to be simple, with a small number of components
only, to allow for studying the influence of MgO for CaO
substitution in the glass on both glass and GIC proper-
ties (“structure/property relationship”). We have shown
previously that it is possible to obtain Al-free systems
with much higher compressive strengths than the results
shown here [21]. The study here allowed us, however, to
improve our understanding of metal cation field strength
on the setting of Al-free GIC, particularly the role of mag-
nesium ions.
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subsequent deprotection. Using the second approach we obtained several line-
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lar weight and dispersity need to be considered when choosing suitable PAA
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Objective. This work focuses on the influence of poly(acrylic acid) (PAA) architecture (linear
or branched) on setting behavior and compressive strength of glass ionomer cements (GICs).
Methods. Branched and linear poly(acrylic acid)s were synthesized according to the Strath-
clyde methodology or by free radical polymerization. They were characterized by 1H-NMR
spectroscopy and size exclusion chromatography to determine their molecular weight
and size distribution. GIC setting was characterized by oscillating rheometry and time-
dependent FTIR spectroscopy. In addition, compressive strength was tested on cylindrical
samples (6 × 4 mm; n = 8/cement composition) after storage in deionized water at 37 ◦C for
one day.
Results. We used two different routes to prepare PAA. One direct route in order to provide
straightforward access to branched PAAanda two-step approach in order to getmore control
about the PAA molecular weight using tert-butyl acrylate (tBA) for polymerization with sub-
sequent deprotection. Using the second approach we obtained several linear PAA of which a
mixture was used in order to mimic the molecular weight and size distribution of branched
PAA. This allowed the direct comparison of properties relying only on the polymer architec-
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PAA resulted in even faster GIC setting while increasing compressive strength and this cor-
relates well with the trends reported for linear PAA in literature. Mixing of branched and
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cance: our results suggest that both molecular weight and dispersity need to be considered
when choosing suitable PAA architecture for obtaining specific GIC properties.
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1. Introduction
Glass ionomer cements (GICs) were discovered by Wilson and
Kent in the late 1960s, and they are clinically used in restora-
tive dentistry for example as liners, bases or fillers [1,2]. These
cements are formed by the reaction of a polymeric acid, such
as poly(acrylic acid) (PAA), and an acid-degradable aluminosil-
icate glass. Protons of PAA react with the aluminosilicate
network, leading to the release of cations (e.g. Ca2+, Al3+)
owing to the breakdown of the glass network by hydrolysis
of Si OA l bonds and possibly also an ion-exchange reac-
tion. Setting of the cement occurs owing to the formation
of ionic bridges between the released cations and the result-
ing carboxylate (COO− ) groups [1,3]. Numerous studies were
performed to investigate how polymer properties affect GIC
setting and properties, and an increase in molecular weight
(Mw) typically improves GICmechanical properties [3–5]. How-
ever, increasing Mw also results in a dramatic increase in
the viscosity of the initial mixtures and may therefore nega-
tively affect GIC mixing. Increasing the acid concentration up
to 50% leads to improved mechanical properties [6,7]. Alter-
natives to PAA as polymeric acid have been investigated for
the use in GICs (setting and mechanical properties) such as
poly(vinylphosphonic acid) where a decrease in working and
setting timesbut an increase in compressive strengthhasbeen
reported [3–9].
The load regimes of GICs used intraorally are more com-
plex than simple compression and, hence, standards were
developed to evaluate material properties under laboratory
conditions but these do not necessarily mimic service con-
ditions [10]. The ISO standard for water-based cements such
as GICs requires a compressive strength of at least 70 MPa
when used as a liner or bases and 150MPa for the use as direct
restoration material [11]. Commercially available GICs exceed
the minimal values and typically show compressive strength
between 220 and 300 MPa with short setting times [12].
Up to now, the effect of PAA architecture on GIC formation
and mechanical properties has only been studied to a limited
extent. It was shown that the use of dendrimers improved the
mechanical properties of commercial GICs [13–15], but these
are often synthetically demanding. By comparison, access to
branched polymers is more straightforward and such mate-
rials have been first described by Flory in 1941 [16–18]. They
typically show lower glass transition temperatures [19], a
larger amount of functional endgroups [20], lower solution and
melt viscosity [21], and improved solubility [22] compared to
linear polymers with comparable molecular weight. All these
properties depend on the degree of branching. With regard
to a future clinical application of GICs the effect of branched
polymeric acids on setting time due to lower solution viscosity
is probably most interesting, as an increase in working time
and therefore an improvement of the cement handling can be
anticipated.
As already stated above, the synthesis of (hyper)branched
polymers is typically straightforward [23] and easily scalable,
rendering such materials interesting candidates for poten-
tial applications in biomedicine [24], gene delivery [25], or as
viscosity modifiers [26]. Synthetic access to branched vinyl
polymers was enabled by self-condensing vinyl polymeri-
sation (SCVP), first reported in 1995 by Frechet et al. [27].
Here, inimers, i.e. initiator containing monomers, were used
to form branched polymers by controlled radical polymer-
ization techniques such as NMP [28], RAFT [29], ATRP [30],
cationic [27] or anionic polymerization [31]. This also resulted
in the first synthetic preparation of well-defined branched
poly(acrylic acids) [32–34]. In 2000, Sherrington et al. [35]
described a facile and flexible procedure to form long-chain
branched vinyl-containing polymers by a simple free-radical
copolymerisation of a vinyl monomer and a multifunc-
tional crosslinker, also known as Strathclyde methodology.
To prevent macroscopic gelation, a defined amount of chain
transfer agent (CTA), such as alkane thiols or cobalt com-
plexes, was added [36]. Besides the formation of branched
poly(methacrylic acid) (PMAA) [37] also acrylic acid (AA) [38],
methyl methacrylate (MMA) [39], styrene [40], vinyl acetate
(VAc) [41], dimethylacrylamide (DMA) [42], butyl acrylate
(n/tBA) [43] or evenvinyl-functionalized glycomonomers could
be used in a one-pot reaction to form branched polymers [44].
Here we present two different synthetic routes to branched
PAA based on the Strathclyde methodology. The polymers are
investigated by SEC and 1H-NMR-spectroscopy and designed
in away that the apparentmolecularweight and especially the
molecularweight distribution of both linear andbranched PAA
was comparable. With these polymers on hand we were aim-
ing to study the effect of PAA architecture (linear vs. branched,
as well as variation inmolecular weight and disperstiy) on the
setting and compressive strength of experimental GICs. Well
known and already commercially used glass LG26 was used as
glass component for cement preparation.
2. Materials and methods
2.1. Materials
All chemicals were used as received if not otherwise stated.
The monomers acrylic acid (AA, Alfa Aesar, 99.5%), tert-
butyl acrylate (tBA, Acros, 99%) and tri(propylene glycol)
diacrylate (TPGDA, Sigma Aldrich, mixture of isomers) con-
tained monomethyl ether hydroquinone or methoxyphenol
as inhibitor, which was removed by column chromatography
over aluminium oxide prior to use.
Aluminosilicate glass LG26 [45] (4.5 SiO2–3Al2O3–1.5 P2O5–3
CaO–2 CaF2, in mol% d50 = 18.9 !m) was kindly donated by
First Scientific Dental GmbH, Elmshorn, Germany, and used
without further purification.
2.2. Synthesis of linear and branched poly(tert-butyl
acrylate) (PtBA)
A reaction vial was charged with tBA and a magnetic stirrer.
A stock solution of TPO, TPGDA and DDT in tetrahydrofuran
(THF) was prepared and added. Additional THF was added so
that the total volume was 45 mL. The vial was sealed and
degassed by bubbling argon through the solution for 30 min,
before being exposed to intense UV irradiation for 15 min.
THF (3 mL) was added to the solution directly afterwards. The
polymer was precipitated in into a 10-fold excess of 50 vol%
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methanol/H2O and re-dissolved in acetone, transferred and
dried under reduced pressure.
1H NMR (300 MHz, acetone D6 (Deutero)) ı [ppm] = 2.34 (m,
2H, CH2), 1.9 (m, 1H, backbone), 1.5 (s, 9H, tert-butyl).
SEC (DMAc + 0.21% LiCl; PMMA-calibration): PtBAL20: Mn
=11.7 kg mol− 1, Mw = 20.0 kg mol− 1, Ð = 1.7; PtBAL31: Mn =18.1
kgmol− 1, Mw = 31 kgmol− 1, Ð = 1.7 PtBAB23: Mn = 6.4 kgmol− 1,
Mw = 22.9 kg mol− 1, Ð = 3.6; PtBAB36: Mn = 14 kg mol− 1, Mw =
35.5 kg mol− 1, Ð = 2.5.
2.3. Deprotection of poly(tert-butyl acrylate)
The respective PtBA was dissolved in dichloromethane (DCM)
(m(PtBA)[g]:v(DCM)[ml] = 1:6) and trifluoroacetic acid (TFA)
(m(PtBA):m(TFA) = 0.6:1) is added. The solutionwas stirred over
night at 60 ◦C, duringwhich timedeprotectedPAAprecipitates.
The supernatant was decanted and the obtained product was
washed 3 times with DCM to remove TFA and afterwards dis-
solved in dioxane and freeze dried.
1H NMR (300 MHz, acetone D6 (Deutero)) ı [ppm] = 2.34 (m,
2H, CH2), 1.9 (m, 1H, backbone).
SEC (0.08 M Na2HPO4/0.05% NaN3 pH = 9; PAA-calibration):
PAAL23: Mn =5.5 kg mol− 1, Mw = 22.8 kg mol− 1, Ð = 4.2; PAAL38:
Mn = 8.2 kg mol− 1, Mw = 38.2 kg mol− 1, Ð = 4.7 PAAB25: Mn =
4.2 kg mol− 1, Mw = 25.3 kg mol− 1, Ð = 6.0; PAAB41: Mn = 9.0 kg
mol− 1, Mw = 41.5 kg mol− 1, Ð = 4.6.
2.4. Synthesis of branched poly(acrylic acid) (PAAB)
TPGDA, DDT, 80 mg TPO and 50 g AA were dissolved in 150
mL of THF. To remove oxygen, dry argon was bubbled through
the solution. After 30 min, the reaction mixture was exposed
to UV light for 20 min, to start polymerization. After cooling
to room temperature, the polymer was precipitated in cold
diethyl ether, filtered and dried.
1H NMR (300 MHz, DMSO D6 (Deutero)) ı [ppm] = 2.3 (m, 1H,
CH), 1.83 – 1.53 (m, 2H, CH2).
SEC (0.08 M Na2HPO4/0.05% NaN3 pH = 9; PAA-calibration):
PAAB3: Mn = 0.83 kg mol− 1, Mw = 3.3 kg mol− 1, Ð = 4.0; PAAB12:
Mn = 1.9 kgmol− 1, Mw = 12.2 kgmol− 1, Ð = 6.3 PAAB22: Mn = 1.5
kg mol− 1, Mw = 22 kg mol− 1, Ð = 15; PAAB47: Mn = 1.9 kg mol− 1,
Mw = 47 kg mol− 1, Ð = 24.8.
2.5. Nuclear magnetic resonance (NMR) spectroscopy
Proton nuclear magnetic resonance (1H NMR) spectra were
recorded on a 300 MHz Bruker Fourier300 Avance spectrom-
eter at 298 K. Chemical shifts are reported in parts per million
(ppm) relative to the NMR solvent signals. As deuterated sol-
vents, d6-Acetone, CDCl3 and d6-DMSO (Deutero) were used.
2.6. Size exclusion chromatography (SEC)
Size-exclusion chromatography was performed on two differ-
ent systems. Poly(tert-butyl acrylate) samples were measured
in N,N-dimethylacetamide (DMAc) using an Agilent1200 sys-
tem combined with a G1310A pump, a G1362A refractive
index detector and both a PSS Gram30 and a PSS Gram1000
column in series (separation range 374–1,040,000 Da). N,N-
dimethylacetamide with 5 mmol lithium chloride was used
as eluent at a flow rate of 1mLmin− 1 at 40 ◦C. The SEC system
was calibrated against low dispersity poly(methyl methacry-
late) (PMMA).
Water-soluble PAA samplesweremeasured on a JASCO sys-
tem (JASCOCorporation, Tokyo, Japan) equippedwith a PU-980
pump, an AS-2051 Plus autosampler, and a RI-2031 Plus refrac-
tive index detector. Separation was performed on SUPREMA
30 Å and 1000 Å columns (PSS, Mainz, Germany) at 30 ◦C in
water containing 0.08 M Na2HPO4 and 0.05% NaN3 at a flow
rate of 1 mLmin− 1. Here, the SEC systemwas calibrated using
PAA standards (1,250–782,200 gmol− 1), which were purchased
from PSS.
2.7. Glass ionomer cement preparation
GICs were prepared by hand mixing glass LG26 powder with
PAA (linear or branched) powder and de-ionised water in a
weight ratio of 4:1:1 on a plastic plate using a plastic spat-
ula. GICs were prepared using linear or branched PAAs with
different molecular weights (Table 1) or a mixture of linear
PAAs (PAAL23 and PAAL38). In addition,mixtures of PAAL58 with
branched PAA (PAAB41 or PAAB47) were prepared to investigate
dispersity effects (Ð).
2.8. Rheological measurements
Freshly mixed cement paste was placed in an oscillating
rheometer (MCR301, Anton Paar GmbH, Graz, Switzerland;
AR1500ex, TA Instruments New Castle, USA) used in plate-
plate mode (diameter of plates = 20 mm). While the upper
plate rotated (frequency 1 Hz), the bottom plate stays station-
ary. Time-sweep analyses at 25 ◦C were performed to detect
the change in storage modulus (G’) of the cement pastes over
15 min.
2.9. ATR-FTIR
Freshly mixed cement was placed on an ATR-FTIR-
spectrometer (Cary 630 FTIR, Agilent Technologies, Inc.,
Santa Clara, United States; Frontier MIR/FIR spectrometer,
Perkin Elmer, Inc., Waltham, United States; spectral range:
450–4000 cm− 1, resolution 2 cm− 1). Spectra were taken every
60 s for the first 10 min, subsequently at 12.5 min and 15 min.
2.10. Compressive strength
Formechanical testing, compressive strength samples (height
= 6 mm, diameter = 4 mm) were prepared by filling freshly
mixed cement into Teflonmoulds (based on ISO 9917-1: 2003).
Plastic foils and a metal plate were put on top and bottom
of the mould to prevent samples from dehydration. Plas-
tic clamps were used to fix both parts to the mould. Filled
moulds were stored for one hour at 37 ◦C. Afterwards, test
samples were removed and stored for an additional 23 h in
de-ionised water at 37 ◦C. Compressive strength test samples
were just shortly removed from the storagemedium and care-
fully dried with a tissue before testing. Subsequently, samples
were placed in a universal testing machine and compressed
with 1 mm/min cross-head speed (Z005, ZwickRoell GmbH
& Co. KG, Ulm, Germany). For every cement composition, 8
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Table 1 – Characteristics of the synthesised linear and branched poly(acrylic acid). [a] SEC (DMAc + 0.21 % LiCl;
PMMA-calibration) [b] SEC (0.08 M Na2HPO4/0.05% NaN3 pH = 9; PAA-calibration.
Sample Composition (molar ratio) Before deprotection After deprotection
tBA TPGDA CTA TPO Mw[a] [kg mol− 1] Ð[a] Mw[b] [kg mol− 1] Ð[b] Residual tert-butyl
groups [%]
Linear
PAAL23 60 – 0.1 0.06 20 1.7 22.8 4.2 11
PAAL38 60 – 0.1 0.01 31 1.7 38.2 4.7 3
PAAL60 – – – – – – 59.9 3.8
PAALMix – – – – – – 40.6 5.0
Branched
PAAB25 60 1 5 0.01 22.9 3.6 25.3 6.0 19
PAAB41 60 1 0.1 0.09 35.5 2.5 41.5 4.6 29
AA
PAAB3 60 1 3 0.02 – – 3.3 4.0 –
PAAB12 60 1 1 0.02 – – 12.2 6.3 –
PAAB22 60 1 0.8 0.02 – – 22 15.0 –
PAAB47 60 1 0.6 0.02 – – 47 24.8 –
Fig. 1 – Reaction scheme of the synthesis of branched poly (acrylic acid) using the Strathclyde methodology.
samples were tested. Analysis of variance (ANOVA, Origin Pro
2016, OriginLab Corporation, Northampton, USA) was used to
evaluate the obtained results.
3. Results and discussion
It is well known that the physical properties (viscosity [21],
solubility [22], coiling in solution) of polymeric materials are
affected by polymer architecture and / or topology. Our main
aim was to elucidate the effect of polymer architecture –
more specific by comparing linear and branched poly(acrylic
acid) – on the setting behavior and mechanical properties
of GICs. Regarding branched PAA, we used the Strathclyde
methodology as free radical polymerization in the pres-
ence of a crosslinker and a thiol to avoid gelation. In our
case the polymerization was UV-initiated by diphenyl(2,4,6-
trimethylbenzoyl)phosphine oxide (TPO) while dodecanthiole
(DDT) served as chain transfer agent and tripropyleneglycole
diacrylate (TPGDA) was used as crosslinker in the presence
of either tert-butyl acrylate (tBA) or acrylic acid as monomer.
Therefore, two synthetic routes were followed for the syn-
thesis of (branched) PAA: either PtBA was synthesized in a
first step, followed by subsequent deprotection of the tert-
butylgroup (route A) or acrylic acid (AA) was polymerized
directly (route B, Fig. 1). In order to obtain branched polymers
with similar degrees of branching, a nearly constantmonomer
to chain transfer ratiowas used, as postulated by Costello et al.
[36]. Although both methods employ free radical polymeriza-
tion, distinctly higher dispersities were observed for route B.
3.1. Synthesis of linear and branched poly(acrylic acid)
using a two-step approach (route A)
To observe effects of PAA architecture, we decided to prepare
both branched and linear PAA with comparable (apparent)
molecular weight and dispersity to ensure that differences
in the resulting GIC properties originate from polymer topol-
ogy. Therefore, tBA was polymerized either in the presence
or the absence of TPGDA to obtain branched or linear PtBA,
respectively. The CTA concentration for the branched PtBAs
was varied in order to investigate one very high and one
very low amount of CTA. In order to obtain satisfying yields
the ratios of TPO were respectively adjusted. The amount of
TPO for the synthesis of linear PtBAs was varied in order to
adjust the molecular weight of the respective polymer. The
resulting polymers were characterized by SEC and NMR and
afterwards deprotected using trifluoroacetic acid to obtain lin-
ear or branched PAA. Two linear PtBA with Mw of 20 and 31 kg
mol− 1 and dispersities of 1.7 were prepared, as well as two
branched PtBA with Mw of 23 and 36 kgmol− 1 and dispersities
between 2.5 and 3.6 (Table 1).
Subsequent deprotection led to linear and branched PAA
(Fig. 2), and the differences in molecular weight before and
after deprotection can be assigned to different SEC setups
and calibration standards being used: while PtBA molecular
weight was determined using a PMMA standard, PAA stan-
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Fig. 2 – SEC traces of (a) different PtBA (linear and branched) which are subsequently converted into (b) PAA following route
A. The branched architecture of PAAB41 is mimicked by mixing three PAA (PAALMix). (c) SEC traces of different branched PAA
obtained following route B.
dards were available on an aqueous SEC setup, presumably
leading to more accurate results. PAA NMR characterization
showed that the deprotection proceeded only to 90% for linear
PtBA and to 70–80% for branched PtBA and the relative amount
of residual tert-butyl groups had to be taken into account dur-
ing the calculation of the mixing ratios for GIC preparation, as
discussed further below. We assume that the branched archi-
tecture renders complete deprotection more difficult as inner
tBA moieties are more difficult to access.
Linear PAA (referred to as PAAL) showedMw of 23 and 38 kg
mol− 1 with dispersities of 4.2 and 4.7, respectively. Branched
PAAB41 showed Mw of 41.5 kg mol− 1 with a dispersity of 4.6
and PAAB25 exhibited a Mw of 25.3 kg mol− 1 with a dispersity
of 6.0. As the branched PAA here showed higher dispersity,
we decided to use a mix of several linear PAA with different
molar masses to mimic themolar weight distribution of a cer-
tain branched PAA when preparing GIC. In addition to the two
synthesized linear PAA one commercial linear PAA with a Mw
of 60 kg mol− 1 and a dispersity of 3.8 was also included in
our study. SEC traces of the polymers which were used for this
investigation are shown in Fig. 2a. Bymixing three linear PAAs
(PAAL23, PAAL38 and PAAL60; PAALMix) we obtained a polymer
mixture with an overall Mw of 41 kg mol− 1 and a dispersity of
5.0. The resulting SEC trace of PAALMix closely resembles the
corresponding SEC trace of PAAB41. We therefore decided to
use PAALMix and PAAB41 for GIC studies, as this should allow
for good comparison between linear and branched PAA archi-
tectures in the context of GIC properties.
3.2. Synthesis of branched poly(acrylic acid) using a
one-step approach (route B)
Poly(acrylic acid) prepared via route A still contains unreacted
tert-butyl groups after deprotection, likely owing to sterical
hindrance and poor accessibility. Therefore, branched PAA
was also prepared directly using the Strathclyde methodol-
ogy. At this route, a lower concentration of TPO was used
due to the high reactivity of acrylic acid. Increasing the
initiator concentration leads to increased heat generation dur-
ing the reaction, which means an uncontrolled reaction and
finally gelation. The resultingmaterials exhibited rather broad
molecular weight distribution between 4.0 and 24.8 (Fig. 2,
Table 1).
3.3. Effect of PAA architecture on GIC setting and
properties
To investigate the effect of polymer architecture on setting and
mechanical properties, two different GIC compositions were
prepared, using either a mix of two linear PAAs (PAALMix) or a
branched PAA (PAAB41) showing a SEC trace comparable to that
of PAALMix. During setting, storagemodulus (G’) increased over
time for both cements (Fig. 3a), resulting from an acid–base
reaction between PAA and the acid-degradable glass as well as
from the formation of ionic bridges between released cations
from the glass and carboxylate groups of the acid [46]. For
GIC-PAAB41 a steeper slopewas observed, however, suggesting
faster setting [47].
The formation of ionic bridges can be followed directly
using time-dependent ATR-FTIR spectroscopy (Fig. 3b), which
showed a decrease in the intensity of the COOH band (1700
cm− 1) and an increase in the intensity of the COO− band
(1550 cm− 1). The height ratio of these two bands plotted over
time (Fig. 3c) corresponds well to the GIC setting profile [48].
Both GICs studied here showed a fast increase in the COO-
/COOH ratio at early time points, with the slope decreasing
over time. When comparing the trends for GIC-PAAB41 and
GIC-PAALMix, amore rapid conversion of COOH to COO- groups
can be observed for the former, supporting the faster setting
[48] observed during storage modulus measurements.
Rheological and ATR-FTIR analyses therefore both showed
that changing the polymer architecture from linear to
branched accelerated the GIC setting reaction. Branched poly-
mers are known to show improved solubility and lower
viscosity compared to linear polymers with similar molecular
weight [49–52]. This lower viscosity of the branched PAA may
well result in better cement mixing and thus faster setting.
Besides GIC setting, polymer architecture also significantly
affected GIC compressive strength. Box plots for GIC-PAAB41
and GIC-PAALMix showed a distinctly lower compressive
strength of GIC-PAAB41 (19.4 ± 2.4 MPa) compared to GIC-
PAALMix (48.3 ± 4.6 MPa). This is likely to arise from linear
polymers being able to form more chain entanglements
[53–56] in the cement matrix, which is known to result in an
increase in strength [3]. In addition, the structure of branched
polymers might comprise sterically hindered COO− groups
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Fig. 3 – Setting and compressive strength of GICs containing a mix of linear or branched PAA: (a) storage modulus, (b)
spectra of time-dependent FTIR measurements (normalised to the CH bending vibration at 1454 cm−1),43 (c) setting profile
from FTIR analyses and (d) compressive strength (significant difference, p = 0.05).
3.4. Effect of molecular weight of linear and branched
PAA on GIC setting and compressive strength
We also aimed to study the effect of PAA molecular weight
on GIC properties. Results from SEC measurements showed
that linear PAA had molecular weights of 23, 38 or 60 kg
mol− 1, while branched PAA had molecular weights of 3, 12,
22, 25, 41 or 47 kg mol− 1. When preparing GICs with each of
these PAA, this general increase in molecular weight resulted
in a faster increase in G’, i.e. a faster setting reaction, with
increasing molecular weight of the linear PAA (Fig. 4a). This
wasparticularly pronouncedwhencomparingGIC-PAAL23 and
GIC-PAAL38, as GIC-PAAL23 showed a very slow increase in
G’ only. ATR-FTIR results (Fig. 4b) confirm this general trend,
although thedifference betweenGIC-PAAL23 and the other two
GIC prepared from linear PAA (GIC-PAAL38 and GIC-PAAL60)
was much less pronounced than for storage modulus mea-
surements. The conversion of COOH to COO− showed a rather
continuous increase in setting rate with molecular weight
instead.
Increasing the apparent molecular weight of branched
PAAs showed less pronounced differences for G’ (Fig. 4c);
just a slight increase was observed with increasing molecular
weight anddifferenceswithmolecularweightwere not as pro-
nounced as for linear PAA. For example, GIC-PAAB47 showed a
later onset of G’ increase compared to GIC-PAAB41 but a larger
slope afterwards, possibly owing to its rather broad disper-
sity. FTIR setting profiles showed no pronounced differences
in COO− /COOH ratio withmolecular weight either, suggesting
a comparable COOH to COO− conversion rate independent of
molecular weight (and dispersity).
When plotting GIC compressive strength, we decided to
take polymer dispersity (Ð) into account by plotting compres-
sive strength over Mw * Ð rather than just over molecular
weight, and results suggest an increase in compressive
strength with Mw * Ð (Fig. 5a,b). For GICs prepared from linear
PAA (Fig. 5a), this trend can easily be explained by more pro-
nounced chain entanglements as discussed above [4,5,7]. For
GICs prepared using branched PAA (Fig. 5b) this trend was less
pronounced, again indicating that less chain entanglements
are formed and that COOH to COO- conversion is less com-
plete for branched PAA, probably owing to sterical hindrance
of some − COOH moieties.
3.5. Effect of mixing linear and branched PAA on GIC
setting and properties
As differences in both PAA architecture and molecular weight
resulted in pronounced differences in GIC setting char-
acteristics, we investigated the possibility of tailoring the
setting behavior, e.g. extending the setting time, by combining
branched and linear PAA. Cements were therefore prepared
containing mixtures of a linear and a branched PAA in dif-
ferent ratios. The two polymers either showed comparable
dispersity (PAAL60 vs. PAAB41) or more comparable molecular
weights (PAAL60 vs. PAAB47) in order to identify the effect of
these factors in a mixture.
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Fig. 4 – (a,c) Storage modulus and (b,d) setting profiles of GICs prepared using (a,b) linear or (c,d) branched PAA.
Fig. 5 – Compressive strength vs. Mw * Ð: GICs prepared using (a) linear or (b) branched PAA.
GICs prepared using either a binary mixture of branched
and linear PAA, branched PAA only or linear PAA only showed
comparable trends for G’ if all PAA samples featured simi-
lar dispersity (Fig. 6a). FTIR setting profiles for these mixtures
(Fig. 6b) canbe interpreted in a similarmanner, suggesting that
dispersity might act as dominating factor here, overcoming
the differences in molecular weight.
The storage modulus (Fig. 6c) of GICs prepared using
branched PAAB47 of rather high dispersity (Ð = 24.8) showed
significantly lower G’ than for GICs prepared from mixtures
or from PAAL60 of lower dispersity (Ð = 3.8). This lower value
of G’ can be explained by the broad distribution in PAA units
for PAAB47, as the presence of a significant number of lower
molecular weight units led to a decrease in viscosity and thus
resulted in a lower storage modulus. It is interesting to note
that in mixtures with PAAL60 the presence of shorter chains
did not seem to have a pronounced effect.
Surprisingly, GICs prepared from various mixtures of
PAAL60 and PAAB47 showed a storage modulus closer to that
of GICs containing exclusively PAAL60. The broad molecular
weight distribution of PAAB47 seemed to have little influence
on the overall G’ value even at a weight fraction of 50% in the
polymer mixture. Varying the PAAL60 to PAAB47 ratio seemed
to have a more pronounced influence on FTIR setting profiles
than on G’, with a trend to slower COOH to COO- conversion
(i.e. slower setting) with higher PAAB47 content (Fig. 6d). This
can be explained by a certain fraction of COOH groups being
less accessible in PAAB47 and, thus, less reactive with regard
to GIC formation.
Varying the PAAL60 to PAAB47 ratio also affected GIC
compressive strength, with GIC-PAAB47 showing significantly
lower compressive strength than GIC-PAAL60 (Fig. 7). This is
not surprising, as linear PAA is likely to give higher strength
in GICs owing to better PAA chain entanglement in the GIC
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Fig. 6 – (a,c) Storage modulus and (b,d) setting profiles from FTIR analysis of GICs prepared using mixtures of linear and
branched PAA for (a,b) similar Ð, different Mw and (c,d) different Ð, comparable Mw.
Fig. 7 – Compressive Strength of GIC prepared by mixing
PAAL60 and PAAB47. (# — not significantly different, p =
0.05).
matrix. PAAL60 also has a higher molecular weight, which is
also known to improve GIC strength [4,5,7]. The higher dis-
persity of PAAB47, i.e. the presence of shorter PAA chains, by
contrast, seems to reduce GIC strength.
It is interesting to note, however, that adding linear to
branched PAAhere only seemed to have a strengthening effect
for very high concentrations of linear PAA (noticed here from
75% PAAL60). By contrast, adding branched PAA to linear PAA
caused a drastic reduction in compressive strength already
for small amounts (10%) of PAAB47 (Fig. 7). This indicates that
while mixing linear and branched PAAs can be used for tai-
loring GIC properties in general, PAA molecular weight and
dispersity need to be selected with care.
4. Conclusions
Experimental GICs with linear and branched PAA of varying
molecular weight and dispersity and LG26 glass powder were
successfully prepared.Ourfindings suggest that the PAAarchi-
tecture (linear vs. branched) has a significant influence on GIC
setting behavior and compressive strength. While using lin-
ear PAA resulted in faster setting but also significantly higher
compressive strength, mixtures of linear and branched PAA
could be shown to be an effective way of tailoring the setting
and mechanical properties of novel GICs. While the effects in
the presence of branched PAA to a large extent can be ascribed
to a lower accessibility of COOH groups for neutralization, our
studies suggest that besidesmolecular weight also the disper-
sity of the employed PAA material plays an important role.
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Aufgrund der steigenden Lebenserwartung müssen in Zukunft neue Materia-
lien für neue biomedizinisch Anwendung entwickelt werden. Mit Hilfe die-
ser soll der Wunsch der physischen Mobilität auch im Alter erfüllt werden.
Zahlreiche Untersuchungen zeigen, dass Bioglas 45S5 ein Material mit hohem
Potential ist. Trotz seiner hervorragenden bioaktiven Eigenschaften besitzt es
jedoch, vor allem in Bezug auf die Kristallisationsneigung und Sintereigen-
schaften, noch deutliche Schwächen. Ziel dieser Arbeit war es, mit Hilfe der
Substitution von CaO durch MgO oder ZnO die thermischen Eigenschaften
zu verbessern ohne die hervorragenden Löslichkeitseigenschaften von Bioglas
45S5 zu verlieren. Hierfür wurde der Einfluss auf die Glaseigenschaften beider
Glasreihen mit Substitutionsgehalten zwischen 2.5 und 100% charakterisiert.
Die Glasübergangstemperatur der Mg- und Zn-haltigen Gläser zeigt einenMi-
nimumsverlauf infolge der Substitution. Ausgehend von der größeren Dietzel-
Feldstärke von MgO und ZnO gegenüber CaO ist dies überraschend, jedoch
resultiert dieser Tg-Verlauf aus der zunehmenden Konfigurationsentropie so-
wie eines vorhandenen Mischalkalieffekt. Durch die gleichzeitig zunehmen-
den Kristallisationstemperaturen verringert sich die Kristallisationsneigung
beider Glasreihen und die Verarbeitbarkeit bei höheren Temperaturen verbes-
sert sich. Dies zeigt sich bereits ab einer Substitution von 2.5%. Heizmikrosko-
pieuntersuchungen weisen zudem darauf hin, dass die Mg- und Zn-haltigen
Gläser besser zusammensintern als das Ausgangsglas 45S5. Der Austausch
von CaO durch MgO und ZnO bietet somit die Möglichkeit, Gläser mit ver-
besserten thermischen Eigenschaften herzustellen.
Während ein vergleichbarer Einfluss der Substitution von MgO und ZnO auf
die thermischen Eigenschaften der Glasreihen erkennbar ist, lässt sich dieser
Trend in Hinblick auf die Löslichkeitseigenschaften nicht feststellen. Vorange-
gangene Untersuchungen an Gläsern mit hohen Substitutionsgehalten zeigten
bereits, dass trotz vergleichbarem Ionenradius und Ladung Mg2+ bzw. Zn2+-
Ionen die Glaslöslichkeit völlig unterschiedlich beeinflussen. Ob dies für ge-
ring substituierte auch Gläser zutrifft, wurde in dieser Arbeit ebenfalls unter-
sucht.
5 Zusammenfassung
Die Mg-haltigen Gläser weisen unabhängig vom gewähltem Substitutionsge-
halt keinen signifikanten Einfluss auf die chemische Beständigkeit gegenüber
45S5 auf. MgO übernimmt vermutlich eine vergleichbare Rolle wie CaO als
Netzwerkwandler. Die hergestellten Gläser bieten jedoch zusätzlich die Mög-
lichkeit Mg2+-Ionen in therapeutischen Ionenkonzentrationen freizusetzen.
Auch das Zn-haltige Glas mit geringem Substitutionsgehalt (2.5%) zeigt Io-
nenfreisetzung sowie Apatitbildung in Tris-Pufferlösung. Feines Glaspulver
reagiert sogar vergleichbar schnell wie 45S5. Eine Steigerung des Zn-Anteils
sorgt jedoch für eine verringerte Ionenabgabe und deutet auf eine Stabilisie-
rung des Silicatnetzwerkes durch die Zn2+-Ionen hin. Im Gegensatz zu MgO
übernimmt ZnO vermutlich eher die Funktion eines Netzwerkbildners.
Neben Löslichkeitsexperimenten in Tris-Pufferlösungen wurde ebenfalls die
Löslichkeit der Mg- bzw. Zn-haltigen Gläser mit einem Substitutionsgehalt
von 2.5% in SBF untersucht. Hierbei zeigt sich sowohl für das Ausgangsglas
45S5 sowie dasMg- bzw. Zn-haltige Glas eine deutlich verlangsamte Apatitbil-
dung im Vergleich zu Untersuchungen in Tris-Puffer. Zudem bildete sich statt
des stöchiometrischen HAp ein carbonatsubstituierter Apatit des B-Typs.
Neben der Untersuchung an Bioglas 45S5 wurde der Einfluss der Austausch
von CaO durch MgO in einem SiO2-CaO-CaF2 -System untersucht. Diese Glä-
ser sind von Interesse als Komponente für experimentelle Al-freie Glasionomer-
zemente. Im Gegensatz zur Glasreihe basierend auf 45S5 ließ sich eine Abnah-
me der Glaslöslichkeit infolge des Austausches von CaO durch MgO ab einem
Gehalt von 66% erkennen. Diese beeinflusst vor allem das Aushärteverhalten
der Zemente signifikant. Je größer der Substitutionsgehalt, desto langsamer
härten die Zemente aus. Dies beeinflusst außerdem die mechanische Festigkeit
der hergestellten Zemente. Zwar steigern die eingebrachten Mg2+-Ionen die
Festigkeit, jedoch zeichnet sich ein konkurrierender Effekt zwischen der Fes-
tigkeitssteigerung und der Abnahme der Glaslöslichkeit ab. Infolge der ver-
ringerten Glaslöslichkeit nimmt die Aushärtegeschwindigkeit ab, sorgt jedoch
gleichzeitig dafür, dass aufgrund der verringerten Ionenfreisetzung die Ver-




Neben der Glaskomponente beeinflusst ebenfalls die Polymerkomponente die
Eigenschaften der Glasionomerzemente. Innerhalb dieser Arbeit wurden zu-
sätzlich Zementemit unterschiedlicher Polymerarchitektur hergestellt und sys-
tematisch charakterisiert. Hierbei zeigte sich, dass Zemente mit verzweigter
PAA im Vergleich zu Zementen mit linearer PAA vergleichbarer Molmasse
deutlich schneller aushärten. Jedoch verringert sich die Druckfestigkeit der
erhaltenen Zemente dramatisch. Aufgrund der verzweigten Polymerstruktur
wird die Bildung von Verschlaufungen von Polymerketten behindert und die
dadurch resultierende zusätzliche Festigkeitssteigerung der Zemente entfällt.
Trotz dessen lässt sich eine Steigerung der Druckfestigkeit infolge einer Mol-
massensteigerung erkennen. Diese ist für GIZ mit linearen Polymersäuren be-
kannt und zeigt sich ebenfalls für die in dieser Arbeit untersuchten GIZ mit
verzweigter PAA.
Aber nicht nur Zemente die ausschließlich lineare oder verzweigte Polymer-
säure enthielten wurden charakterisiert. Sondern ebenfalls GIZ die eine Mi-
schung beider Polymerarchitekturen enthielt. Dies bietet eineMöglichkeit Aus-
härteeigenschaften und Festigkeiten der Zemente im Hinblick auf die poten-
tielle Anwendung einzustellen. Anhand der erhaltenen Ergebnisse lässt sich
zudem erkennen, dass nicht nur die Molmasse der Polymere, sondern eben-





Owing to the increasing life expectancy of humans, the need for newmaterials
for biomedical applications is growing. With the aid of these, the wish of older
people to be physically active hopefully will be fulfilled. Several investigations
showed that bioglass 45S5 is a material with great potential, owing to its capa-
city to bond to bone, stimulating new bone formation and degrade in timely
accordance with bone growth. Despite these outstanding bioactive properties
of 45S5, it possesses various disadvantages regarding crystallization and sin-
tering behavior. The aim of this work was to improve the thermal properties
through MgO or ZnO for Ca substitution without changing the solubility be-
havior. Therefore two glass series were prepared with substitution between 2.5
and 100%, and the effect on glass properties was characterized.
The glass transition temperatures for both the Mg and Zn series went through
a minimum with substitution. This trend was surprising because MgO and
ZnO have a higher Dietzel field strength compared to CaO and should result
in an increase of Tg. This unexpected trend can be explained by an increase
of the configurational entropy as well as the presence of a mixed cation ef-
fect. Besides, the crystallization temperatures increased for the different glas-
ses which, together with the decreasing Tg, resulted in improved glass proces-
sing at higher temperatures. Even a substitution of 2.5% is enough to obtain
glasses with improved processing. Heating microscopy analysis of the glas-
ses containing larger amounts of MgO or ZnO confirmed improved sintering
properties. MgO or ZnO for CaO substitution is therefore an effective way to
prepare glasses with improved thermal properties.
While a comparable effect of MgO or ZnO for CaO substitution was detected
for the thermal properties, the dissolution behavior of the two glass series was
very different. Previously published investigations on a glass containing hig-
her substitution showed that despite a comparable ionic radius of Mg2+ and
Zn2+, the glass solubility is affected in a completely different way. A similar
effect was found here.
6 Conclusion
Mg-containing glasses showed no significant differences in glass solubility
compared with bioglass 45S5. This suggests that MgO takes the role of a net-
work modifier comparable to CaO. Besides the comparable dissolution pro-
perties, the Mg-containing glasses provide the additional release of potentially
therapeutical Mg2+ ions. The Zn-containing glass with 2.5% substitution sho-
wed ion release and apatite formation in Tris buffer solution. Fine glass pow-
der reacted similarly fast as bioglass 45S5. However, an increase in Zn content
reduced the glass solubility, suggesting that Zn2+ ions stabilize the silicate net-
work. In contrast to MgO, the ZnO takes a structural role in the glass showing
similarities to that of a network former, i.e. it acts like an intermediate oxide.
Additionally, solubility experiments were performed using simulated body
fluid (SBF) as an immersion medium. Bioglass 45S5 as well as the Mg- and
Zn-containing glasses with the lowest substitution (2.5%) showed slower apa-
tite formation compared to that in Tris buffer solution. Furthermore, B-type
carbonate-substituted hydroxyapatite was formedwhen the glass powder was
stored in SBF.
Besides the investigation on bioglass 45S5, the effect of the MgO or ZnO for
CaO substitution on a SiO2-CaO-CaF2 glass series were performed. These glas-
ses are interesting as a component for novel aluminum-free glass ionomer ce-
ments. In contrast to the findings for bioglass 45S5, the results showed a de-
crease in glass solubility for the Mg-containing glasses with a substitution of
66%. This lower glass solubility affected the setting reaction significantly, with
higher substitution causing a slower setting reaction of the cement. Further-
more, the lower glass solubility influenced the mechanical properties of the
cements. Even though, the Mg2+ ions increased the cement strength, a compe-
titive effect between the increase in strength and the decrease in glass solubility
seemed to occur. While the lower glass solubility decreased the setting veloci-
ty, the amount of released ions decreases also, reducing the ionic cross-linking
of the cement matrix. This results in the formation of cements with poor me-
chanical properties.
Besides the glass component, the polymeric component used to prepareGICs
also affects the properties. This work systematically investigated the effect of
the polymer architecture on cement properties. GICs containing branched PAA
showed a faster setting compared to cement where linear PAA with a com-
parable molecular weight was used. However, the compressive strength was
dramatically lower. Owing to the branched polymer structure, the formation
of entanglements is limited reducingmechanical performance. Despite that, an
increase in molecular weight of the branched PAA caused an increase in com-
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pressive strength. This was already shown for cements containing linear PAA
and was confirmed for branched PAA in this work.
Mixing linear and branched PAA in GIC formulation was shown to offer the
possibility to tailor the setting and the mechanical properties. In addition, re-
sults suggest, that besides molecular weight the polymer dispersity shows also







In den auf Bioglas 45S5 (46.1 SiO2 - 2.6 P2O5 - 26.9 CaO - 24.3 Na2O) basie-
renden Glasserien wurde der CaO-Gehalt durch MgO (Mg-Reihe) oder ZnO
(Zn-Reihe) mit Subsitutionsgehalten von 2.5, 5, 7.5, 10 und 15 (Publikation 4.1,
4.3) bzw. 25, 50, 75 und 100% (Publikation 4.2) ersetzt. Die entsprechenden
Glaszusammensetzungen können Tabelle 7.1 entnommen werden. Gemenge
aus SiO2, Na3PO4, NaCO3, CaCO3 und MgCO3 bzw. ZnO Pulver (Carl Roth
GmbH & Co. KG; Merck KGaA) wurden in einem Pt-Tiegel bei 1200 ◦C in ei-
nem Mittelfrequenzofen geschmolzen. Es wurde stets darauf geachtet, dass
das Gemenge schrittweise in den Tiegel überführt wurde. Hierdurch konnte
ein starkes Aufschäumen durch eine mögliche Gasentwicklung während des
Schmelzens verhindert werden. Das vollständig geschmolzene Gemenge wur-
de für eine Stunde bei 1350 ◦C geläutert, um eine homogene und blasenfreie
Schmelze zu erhalten. Anschließend wurde die Schmelze aus dem Tiegel in
kaltes Wasser gegossen und gefrittet. Durch das rasche Abkühlen sollte eine
mögliche spontane Kristallisation des Glases unterbunden werden. Die resul-
tierende Glasfritte wurde bei 100 ◦C über Nacht getrocknet. Für die Herstel-
lung von Dilatometrieproben wurde ein Teil der Glasfritte bei 1350 ◦C wieder
aufgeschmolzen und in eine Messingform gegossen. Der erhaltene Glasblock
wurde anschließend in einen vortemperierten Kühlofen platziert, eine Stunde
bei 500 ◦C gehalten und im ausgeschalteten Ofen über Nacht auf Raumtem-
peratur abgekühlt. Zylindrische Proben (Dimensionen) für die Dilatometrie-
messung wurden anschließend aus dem Block gebohrt. Die restliche Glasfritte
wurde mittels einer Kugelmühle (KM 1, Janetzki, VEB Zentrifugenbau Engels-
dorf) gemahlen und mit Hilfe von Analysesieben auf Partikelgrößen von 125
≤ x ≤ 250 µm (grob) bzw. ≤ 38 µm (fein) fraktioniert.
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Tab. 7.1: Nominale Glaszusammensetzungen der auf Bioglas 45S5 basierenden MgO-
bzw. ZnO-Glasreihen (mol%).
SiO2 P2O5 Na2O CaO MgO ZnO
Mg100 46.31 2.6 24.35 - 26.91 -
Mg75 46.31 2.6 24.35 6.73 20.18 -
Mg50 46.31 2.6 24.35 13.46 13.46 -
Mg25 46.31 2.6 24.35 20.18 6.73 -
Mg15 46.31 2.6 24.35 22.87 4.04 -
Mg10 46.31 2.6 24.35 24.22 2.69 -
Mg7.5 46.31 2.6 24.35 24.89 2.02 -
Mg5 46.31 2.6 24.35 25.56 1.35 -
Mg2.5 46.31 2.6 24.35 26.24 0.67 -
45S5 46.31 2.6 24.35 26.91 - -
Zn2.5 46.31 2.6 24.35 26.24 - 0.67
Zn5 46.31 2.6 24.35 25.56 - 1.35
Zn7.5 46.31 2.6 24.35 24.89 - 2.02
Zn10 46.31 2.6 24.35 24.22 - 2.69
Zn15 46.31 2.6 24.35 22.87 - 4.04
Zn25 46.31 2.6 24.35 20.18 - 6.73
Zn50 46.31 2.6 24.35 13.46 - 13.46
Zn75 46.31 2.6 24.35 6.73 - 20.18
Zn100 46.31 2.6 24.35 - - 26.91
Weiterhin wurden unterschiedliche Glasreihen auf Basis des Systems SiO2-
CaO-CaF2 hergestellt (Publikation 4.5). Hierbei wurde der SiO2- und CaF2-
Gehalt konstant gehalten, während ein bzw. zwei Drittel des CaO durch MgO
ersetzt wurde (Glaszusammensetzungen siehe Tabelle 7.2). VerschiedenenGlas-
gemenge aus SiO2, CaCO3, CaF2 und MgCO3 (Carl Roth GmbH & Co. KG; VEB
Chemiewerke Nünchritz; Merck KGaA) wurden in einem Pt-Tiegel bei 1350 ◦C
imMittelfrequenzofen geschmolzen und bei 1450◦C für eine Stunde geläutert.
Glasfritten und -blöcke wurden hergestellt wie für die Mg- und Zn-Serie be-
reits beschrieben.
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Tab. 7.2: Nominale Glaszusammensetzungen der auf dem System SiO2 - CaO - CaF2
basierenden Glasreihe (mol%).
SiO2 CaO CaF2 MgO
0Mg 45 45 10 -
15Mg 45 30 10 15
30Mg 45 15 10 30
7.1.2 Glasstruktur
Die Struktur der hergestellten Gläser wurdemit Röntgendiffraktometrie (XRD)
und Fourier-Transformierter-Infrarotspektroskopie (FTIR) analysiert. Für bei-
de Untersuchungen wurde das Glaspulver mit einer Kugelmühle (Pulverisette
23, FRITSCH GmbH) bzw. einem Mörser und Pistill aufgemahlen.
Diffraktogramme wurden für alle Glaspulver im 2θ-Bereich von 10 bis 60◦
mit einer Messgeschwindigkeit von 1 ◦min−1 aufgenommen (Cuα-Strahlung,
30 kV, 10mA, Miniflex 300, Rigaku Corporation).
Für die FTIR-Analyse an Pulverproben wurde ein ATR (attenuated-total-re-
flection)-Aufsatz genutzt. FTIR-Spektren wurden für alle Gläser im Wellen-
zahlbereich von 500 bis 4000 cm−1aus der Messung des Infrarotsignals erhal-
ten (32 Scans, Auflösung: 4 cm−1, Cary 630 FTIR, Agilent Technologies Inc.).
Die Dichte der verschiedenen Gläser wurde mittels Heliumpyknometrie (Ac-
cupyc 1334, Micromeritics GmbH) bestimmt. Die erhaltenen Dichtewerte wur-
den im Anschluss für die Berechnung des molaren Volumens (Vm) der einzel-
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7.1.3 Thermische Analyse
Anhand Dilatometrie- und dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC)- Mes-
sungen wurden die thermischen Eigenschaften der hergestellten Gläser cha-
rakterisiert (Publikation 4.2, 4.1).
Für die Dilatometrieuntersuchungen wurden zylindrische Proben mit einer
Heizrate von 5Kmin−1 auf 900 ◦C erwärmt (DIL 402 PC, NETZSCH-Gerätebau
GmbH) und die Längenänderung als Funktion der Temperatur aufgenommen.
Aus den erhaltenen Dilatometriekurven ließen sich mit Hilfe des Tangenten-
verfahrens die Glastransformationstemperatur (Tg) der unterschiedlichen Glä-
ser bestimmen. Des weiteren konnten aus den Dilatometriekurven die ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten bestimmt werden. Parallel dazu wurde
zusätzlich der theoretische thermische Ausdehnungskoeffizient anhand der
Glaszusammensetzung berechnet werden. Hierfür wurde das Appen-Modell
(Gleichung 7.2 ) herangezogen, das einzelne lineare Ausdehnungsfaktoren (αi)





DSC-Messungen wurden an grobem Glaspulver der Mg- und Zn-Glasreihe
durchgeführt. Die Proben wurden mit einer Heizrate von 10Kmin−1 erhitz-
te (STA 449 Jupiter, NETZSCH-Gerätebau GmbH, Selb, Deutschland). Charakte-
ristische Temperaturen wie Tg, Onset der Kristallisationtemperatur (Tc), Kris-
tallisationspeaktemperatur (Tx) sowie Schmelztemperatur (Tm) wurden den
DSC-Kurven entnommen.
Um zusätzlich Aussagen über die Glasstabilität der einzelnen Zusammenset-
zungen treffen zu können, wurden unterschiedliche Glasstabilitätsparameter
aus den charakteristischen Temperaturen berechnet. Hierbei wird unterschie-
den in Parameter, die nur zwei (Prozessfenster) oder drei charakteristische
Temperaturen, wie der Hruby- (KH), Weinberg- (KW) sowie der Glasstabili-
tätsparameter nach Lu & Liu (KLL), zur Berechnung benötigen.[239, 282–284]















Zusätzlich zu Dilatometrie- und DSC-Untersuchungen wurde mittels Erhit-
zungsmikroskopie die Veränderung der Probengeometrie in Abhängigkeit von
der Temperatur für die hochsubstituierten Gläser (25 -100%) der Mg- und Zn-
Glasreihen untersucht. Zylindrische Proben (3 x 2 mm) wurden aus Glaspul-
vern (≤ 48 µm) gepresst. Um stets für einen identischen Pressdruck zu sorgen,
wurden die Proben mittels einer Handpresse hergestellt. Die Proben wurden
mit einer Heizrate von 40Kmin−1 im Erhitzungsmikroskop (HSM/ODHT, Mi-
sura Expert Systems) auf 480 ◦C erhitzt. Anschließend wurde die Temperatur
mit verminderter Heizrate (5Kmin−1) auf 1200 ◦C erhöht. Alle 5K wurde ein
Bild des Probenschattenrisses aufgenommen, um Änderungen in Probenhöhe
und -form zu dokumentieren. Aus der Änderung der Höhe des Schattenum-
risses in Abhängigkeit der Temperatur resultierten die Sinterkurven der ein-
zelnen gemessenen Proben. Anhand dieser ließen sich Sintertemperatur (Tsi),
Beginn und Ende der Kristallisation (Txi, Tx f ), Kristallisationsbereich (∆ Tx =
Tx f - Txi) sowie der Beginn des Liquidus (T f ) der Gläser bestimmen.[113]
Gepresste Sinterproben der Gläser 45S5, Mg50 und Zn50 wurden außerdem
bis zur Endtemperatur des Sinterns (Tse) in gleicher Weise wie bei der Heizmi-
kroskopieuntersuchung aufgeheizt. Sobald die Temperatur erreicht war, wur-
den die Proben aus dem Ofen entnommen. Von frischen Bruchstellen wurden
anschließend Rasterelektronenaufnahmen aufgenommen.
Zudem wurden Glaspulver von 45S5 sowie den Mg- und Zn-Gläsern mit Sub-
stitutionsgehalten von 25 bis 100% ebenfalls vergleichbar bis Tse erwärmt (HT
04/17, Nabertherm GmbH). Im Anschluss wurden die Pulver mittels XRD-
Untersuchen auf mögliche Kristallisation untersucht (Cuα-Strahlung, 30 kV,
10mA, 10- 60◦ 2θ,Miniflex 300, Rigaku Corporation).
Die Gläser des Systems SiO2 - CaO - CaF2 wurden ebenfalls mittels Dilatome-
trie und DSC analysiert (Publikation 4.5). Pulverproben wurden bis 1000 ◦C
aufgeheizt (125 ≤ x ≤ 250 µm; 10Kmin−1, PT1600, Linseis Messgeräte). Aus
den erhaltenen DSC-Kurven wurden ebenfalls Tg, Tc und Tx entnommen. Da
der Liquidus diese Gläser oberhalb von 1000 ◦C liegt, war die Bestimmung von
Tm nicht möglich.
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Zusäzlichwurden die Gläsermittels Differenzthermoanalyse (DTA) untersucht.
Feines Glaspulver mit einer Heizrate von 10Kmin−1 aufgeheizt (vorhandener
Eigenbau, Otto-Schott-Institut Jena). Das Kristallisationsverhalten der Glasreihe
in Abhängigkeit des Mg-Gehaltes wurde ebenfalls untersucht. Feines Glaspul-
ver wurde im Ofen (LT3/11/B410, Nabertherm GmbH) bis auf Tx erwärmt und
anschließend für 10 Minuten bzw. 3 Stunden bei dieser Temperatur gehalten.
Im Anschluss wurde der Ofen ausgeschaltet und das Pulvers über Nacht ab-
gekühlt. Getempertes Pulver wurde im Anschluss mittel Röntgendiffraktome-
trie charakterisiert (Cuα-Strahlung, 30 kV, 10mA, 5- 75◦ 2θ,Miniflex 300, Rigaku
Corporation).
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7.1.4 Statische Löslichkeitsversuche
Löslichkeitsverhalten in Tris-Puffer-Lösung
Die chemische Beständigkeit der Mg- und Zn-Glasreihen wurden in Tris(hy-
droxymethyl)aminomethan (Tris)-Puffer-Lösung untersucht.
Für die Herstellung der Tris-Puffer-Lösung (0.062 molar) wurden 15.09 g Tris-
Pulver (Tris Pufferan, ≥ 99.9%, Carl Roth GmbH & Co. KG) zu 1600mL deioni-
siertemWasser (dH2O) hinzugefügt und für fünf Minuten gerührt, bis sich der
Feststoff vollständig löste. Anschließend wurden 44.2mL Salzsäure (HCl, 1M,
Carl Roth GmbH&Co. KG) hinzugegeben und die Lösung über Nacht im Schüt-
telinkubator auf 37 ◦C temperiert. Durch Zusatz weiterer HCl-Lösung wurde
der pH-Wert der Lösung auf 7.4 bei 37 ◦C eingestellt und im Anschluss mit
dH2O auf ein Gesamtvolumen von 2L aufgefüllt. Die hergestellte Tris-Puffer-
Lösung wurde bei 37 ◦C im Schüttelinkubator gelagert.
Löslichkeitsexperimente des Basisglases 45S5 sowie für Mg- und Zn-Gläser
wurden für verschiedene Zeiträume (7, 72, 168 h) durchgeführt (Publikation
4.3). Zusätzlich wurde die chemische Beständigkeit des Basisglases sowie der
Gläser mit den geringsten Gehalten anMg bzw Zn (2.5, 5%) nach 12 h und 24 h
analysiert. Um einen Ausgangswert des pH-Wertes für jede Probe zu erhalten,
wurde zunächst der pH-Wert der Tris-Lösung bestimmt (Seven Go, Mettler-
Toledo AG). Im Anschluss daran wurde grobes Glaspulver (75mg, 125 ≤ x
≤ 250 µm) zu 50ml Tris-Puffer-Lösung hinzugegeben und bei 37 ◦C gelagert.
Der pH-Wert der Tris-Puffer-Lösung wurde jeweils zu den unterschiedlichen
Zeitpunkten gemessen. Der pH-Wertmessungen wurden in Dreifachbestim-
mung durchgeführt sowie mit Blindproben kontrolliert. Der Mittelwert der
drei Einzelmessungen sowie die berechnete Standardabweichung wurde als
Ergebnis verwendet. Anschließend wurde das Glaspulver abfiltriert, mit Ace-
ton gespült, um eine potentiell weiter ablaufende Reaktion des Glaspulvers zu
unterbinden und über Nacht getrocknet.
Darüber hinaus wurde der Einfluss der Partikelgröße auf das Löslichkeitsver-
halten zusätzlich für die Gläser 45S5, Mg2.5 und Zn2.5 untersucht (4.4). Der
Ablauf des Löslichkeitsversuches blieb unverändert, lediglich die Partikelgrö-
ße des verwendeten Glaspulvers wurde variiert (grob: 125 ≤ x ≤ 250 µm, fein:
≤ 38 µm.
Das Filtrat wurde verwendet, um die Konzentration an freigesetzten Ionen aus
demGlas mittels optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem
Plasma (ICP-OES) zu bestimmen. Hierfür wurde 30mL der Lösung abgetrennt
und mit 1.5ml HNO3 (65%, Merck KGaA) angesäuert. Die Proben wurden am
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Institut für Geowissenschaften der Friedrich-Schiller-Universität Jena analy-
siert (ICP-OES spectrometer 725ES, Agilent). Gemessene Ionenkonzentrationen
wurde anschließend auf die ursprünglich im unbehandelten Glas enthaltenen
Ionenkonzentration normiert, um den prozentualen Anteil der gelösten Ionen
in Abhängigkeit der Glaszusammensetzung aufzuzeigen
Das gelagerte Glaspulver wurde mittels ATR-FTIR-Spektroskopie und Rönt-
gendiffraktometrie analysiert, um Veränderungen bzgl. der Glasstruktur und
potentieller neuentstandener Phasen zu detektieren.
Löslichkeitsverhalten in SBF-Lösung
Die Löslichkeit der Gläser 45S5, Mg2.5 und Zn2.5 wurde zusätzlich in simu-
lierter Körperflüssigkeit (SBF) untersucht (Publikation 4.4).
Die SBF-Lösung wurde nach Helebrant et. hergestellt.[145] Hierfür wurden in
einem 1L-Maßkolben konzentrierte Salzlösungen von KCl, NaCl, NaHCO3,
MgSO4 · 7 H2O, CaCl2, Tris-Puffer, NaN3 und KH2PO4 zu etwa 500ml dH2O
hinzugefügt. Im Anschluss wurde das Volumen auf 1 L mit dH2O aufgefüllt.
Die Reihenfolge, von KCl zu KH2PO4, sowie das jeweilige hinzugefügte Volu-
men der verschiedenen Lösungen kann aus Tabelle 7.3 entnommen werden.
Tab. 7.3: Reihenfolge und Volumen der verwendeten Salzlösungen zur Herstellung
von 1 l SBF-Lösung.
Salzlösung Konzentration (g l−1) Volumen (ml)
(1) KCl 59.64 5
(2) NaCl 116.88 59
(3) NaHCO3 45.37 18
(4) MgSO4 · 7 H2O 49.30 5
(5) CaCl2 11.10 25
(6) Tris-Puffer 121.16 50
(7) NaN3 100.00 10
(8) KH2PO4 27.22 5
Für die Löslichkeitsversuche in SBF-Lösung wurden jeweils 75mg des feinen
Glaspulvers für 6, 12, 24, 72 und 168 h bei 37 ◦C im Schüttelinkubator gelagert.
Die pH-Wert-Messung sowie Pulvercharakterisierungwurden in gleicherWei-
se durchgeführt wie für die Experimente in Tris-Puffer-Lösung.
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Löslichkeitsverhalten in Zellkulturmedium
Grobes Glaspulver (75mg, 38 µm < x < 63µm) des Systems SiO2 - CaO - CaF2
wurde für statische Löslichkeitsversuche in 50mL Zellkulturmedium (Mini-
mum Essential Medium Eagle M4526, Sigma Aldrich) bei 37 ◦C für1 bzw. 7
Tage im Schüttelinkubator gelagert (Publikation 4.5). Das Zellkulturmedium
besteht aus zahlreichen Bestandteilen wie anorganischen Salzen (z.B. CaCl2,
MgSO4, KCl), Aminosäuren (z.B. L-Alanin, L-Glutamin, L-Leucin), Vitaminen
(z.B. L-Ascorbinsäure, Folsäure, Biotin) sowie zusätzliche Bestandteile (z.B.
Glucose, Guanosin, Adenosin).[285] Glaspulver wurde im Anschluss an die
unterschiedlichen Zeitpunkte mittels ATR-FTIR charakterisiert.
7.1.5 Dynamische Löslichkeitsversuche
Frühe Zeitpunkte des Löslichkeitsverhaltens der Gläserreihe im System SiO2-
CaO-(MgO-)CaF2 wurdenmit Hilfe dynamischer Löslichkeitsexperimente cha-
rakterisiert (Publikation 4.5). Hierbei wurde eine Messzelle an ein ICP-OES
(Optima 5300 DV, Perkin Elmer) gekoppelt. Der Messaufbau sowie der Messab-
lauf wurde bereits detailliert in der Literatur gezeigt. [29, 42, 68, 286] Die Mess-
zelle wurde mit 200 bis 250mg (normiert auf 243mg) Glaspulver mit einer
Partikelgröße zwischen 315 ≤ x ≤ 500 µm gefüllt. Eine zufällige Verteilung
der Glaspartikel wurde angenommen. DieMesszelle wurde kontinuierlich von
Tris-Puffer-Lösung durchflossen. Im Anschluss wurde die Lösung on-line in
einem an die Messzelle gekoppelten ICP-OES analysiert. Infolgedessen konn-
ten die Ionenkonzentrationen der herausgelösten Ionen aus demGlas bestimmt
werden. Ausgehend von der Glaszusammensetzung wurde der prozentuale
Anteil an freigesetzten Ionen berechnet.
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7.2 Glasionomerzement
7.2.1 Zementherstellung
Al-freie GIZ wurden durch Vermengen von Glaspulver der unterschiedlichen
Glasreihen im System SiO2-CaO-CaF2 mit wässriger Poly(vinylphosphonsäure-
co-acrylsäure)(P(VPA-co-PAA)-Lösung hergestellt. Hierfürwurde die Glas- so-
wie Polymerkomponente (P(VPA-co-PAA, Mw = 40-70 kgmol−1, 40 %, S&C
Polymer) mit einem Plastikspatel, im Glas-Polymer-Verhältnis von 1:3, homo-
gen gemischt (Publikation 4.5).
Weiterhin wurden aluminiumhaltige GIZ durch Vermengen von Aluminosili-
katglaspulver LG26 (4.5SiO2-3Al2O3-1.5 P2O5-3CaO-2CaF2, First Scientific Den-
tal GmbH) mit kommerzieller linearer PAA (PAA58L , Advanced Healthcare Ltd.
UK) sowie mit im Labor synthetisierten linearer bzw. verzweigter PAA. Die
PAAs wurden durch die Arbeitsgruppe von Prof. F.H. Schacherder Friedrich-
Schiller-Universität Jena hergestellt (Publikation 4.6). Zur Herstellung der GIZ
wurde Glas- und PAA-Pulver vermengt und anschließend dH2O hinzugege-
ben. Die Zemente wurden im Glas-PAA-dH2O-Verhältnis von 4:1:1 gemischt.
PAA-Pulver und dH2O wurden in der gleichen Masse verwendet, um stets
eine Säurekonzentration von 50% zu erhalten.
Die im Labormaßstab hergestellten linearen bzw. verzweigten PAAs (Arbeit-
gruppe von Prof. F.H. Schacher, Friedrich-Schiller-Universität Jena) wurden entwe-
der über eine Poly(tert-Butylacrylat) Zwischenstufe (Route A) oder über die
Polymerisation von Acrylsäure (AA, Route B) unter Verwendung der Strath-
clyde-Methode hergestellt (Abb.: 7.1).
Abb. 7.1: Reaktionsschemata der unterschiedlichen Synthesewege der linearen bzw.
der verzweigten PAA unter Verwendung der „Strathclyde“-Methode .
Für die Herstellung des Poly(tert-Butylacrylat) wurde ein Reaktionsfläschchen
mit tBA (99%, Acros) und einer Stammlösung aus Diphenyl(2,4,6-trimethyl-
benzoyl)phosphinoxid (TPO, Initiator, abcr GmbH), Dodecanthiol (DDT, Ket-
tentransferagent, VWR International GmbH) und Tripropyleneglycoldiacrylat
(TPGDA, Vernetzer, Sigma Aldrich, Mischung an Isomeren) in THF befüllt und
durch Argoneinleitung für 30 Minuten entgast. Danach wurde die Lösung für
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15 Minuten intensiver UV-Strahlung ausgesetzt und direkt im Anschluss 3ml
THF hinzugefügt. Das synthetisierte Polymer (P(tert-Butylacrylat), PtBA) wur-
de daraufhin in einer Methanol/H2O-Lösung (50 vol%, 10-facher Überschuss)
gefällt, in Aceton wieder gelöst und unter reduziertem Druck getrocknet. Zur
Herstellung der linearen bzw. verzweigten PAAmusste die tert-Butyl-Gruppe
entschützt werden. Hierfür wurde das PtBA in Dichlormethan (DCM) im Ver-
hältnis m(PtBA)[g]: v(DCM)[ml] = 1:6 gelöst und Trifluoressigsäure (TFA) im
Verhältnis m(PtBA)[g]: m(TFA)[ml] = 0.6:1 zusätzlich hinzugegeben. Die Lö-
sung wurde über Nacht bei 60 ◦C gerührt und das PAA ausfällt. Das Fällungs-
produkt wurde danach 3-fach in DCM gewaschen, in Dioxan gelöst und ge-
friergetrocknet.
Für die Route B der verzweigten PAA wurden ebenfalls TPO, DDT und TPG-
DA in THF gelöst, jedoch AA (99.5%, Alfa Aesar GmbH Co KG) als Monomer
verwendet. Die Lösung wurde für 30 Minuten durch die Einleitung von Ar-
gon entgast und im Anschluss für 20 Minuten UV-Licht ausgesetzt. Das Poly-
mer wurde bei Raumtemperatur in kaltem Diethylether gefällt, danach gefil-
tert und getrocknet.
Die Molmassenverteilung (Mn, Mw) aller verwendeten PAAs wurde extern
mittels Gel-Permeations-Chromatographie (GPC) bestimmt. Die wasserlösli-
chen PAA-Proben wurden mit Hilfe eines JASCO Systems ( untersucht, das
zusätzlich mit einer PU-980 Pumpe, einem AS-2051 Autosamplers sowie ei-
nem RI-2031 Plus Brechzahldetektor ausgestattet war. Die Trennung wurde in
Wasser, welches 0.08 M Na2HPO4 und 0.05% NaN3 enthielt, mit einer Fließ-
geschwindigkeit von 1mLmin−1 auf einer SUPREMA 30Å sowie einer 1000Å
Säule (PSS) bei 30 ◦C durchgeführt. Die GPC-Systeme wurden gegen gering-
disperses PMMA oder PAA Standards (1250 bis 782200g mol−1, PSS) kalibriert.
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7.2.2 Charakterisierung der Aushärtereaktion
Oszillationsrheologie
Während der Aushärtereaktion kommt es durch die Ausbildung von Ionen-
bindungen zwischen der Carboxylatgruppen und aus dem Glas freigesetzten
Kationen zu einem signifikanten Anstieg der Zementviskosität. Mit Hilfe ei-
nes Oszillationsrheometers wurde die Änderung des Speichermoduls (G’) der
einzelnen Zementpasten untersucht. G’ dient hierbei alsMaß der reversibel ge-
speicherten und wiedergewinnbaren Deformationsenergie und reprasentiert
somit die elastischen Eigenschaften eines Materials. Der G’-Anstieg über die
Zeit korreliert mit dem Übergang der Substanz von einem viskosen (Zement-
paste) zu einem ideal elastischen Körper (ausgehärteter Zement).
Die Veränderung von G’ über die Zeit ermöglicht somit einen makroskopi-
schen Einblick in die Aushärtereaktion der GIZ. Hierbei wird die frisch zu-
sammengemischte Zementprobe zwischen zwei Platten positioniert (Abb. 7.2
(2)). Im Anschluss daran wird die obere Platte auf einen voreingestellten Plat-
tenabstand abgesenkt (Abb.: 7.2 b). ÜberquellendesMaterial wird entfernt und
die Messung gestartet. Während der Messung rotiert die obere Platte mit einer
konstanten Frequenz, während die untere Platte unbewegt verbleibt (Abb.: 7.2
(3)). Die G’-Änderung über die Zeit wurde bei einer konstanten Temperatur
aufgenommen. Ein steilerer Anstieg korreliert hierbei auch mit einer schnelle-
ren Aushärtereaktion des GIZ.
Abb. 7.2:Messung einer viskosen Probe im Oszillationsrheometer.
Die Viskositätsänderung der aushärtenden Zemente wurde mittels eines Os-
zillationsrheometers (AR1500ex, TA Instruments; MCR301 mit Konvektionsofen
CTD 450, Anton Paar GmbH) aufgenommen. Frisch gemischte Zementpaste
wurde hierfür zwischen zwei Platten (d = 20mm) platziert und die obere Platte
rotierte mit einer Frequenz von 1Hz. Time-Sweep Analysen über 30 Minuten
bei 25◦C wurden für jede Zementzusammensetzung durchgeführt.
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Zeitabhängige FTIR-Analyse
Durchgeführte ATR-Messungen zu unterschiedlichen Zeitpunkten boten die
Möglichkeit die Bindungsstruktur der Zemente zu unterschiedlichen Zeitpunk-
ten charakterisieren. Hierbei wird ebenfalls die frisch zusammengemischte Ze-
mentprobe auf denATR-Kristall überführt und zu unterschiedlichen Zeitpunk-
ten ein einzelnes Spektrum aufgenommen. Abbildung 7.3 zeigt beispielhaft die
Spektren für einen GIZ mit aluminiumhaltigen Glas LG26 und PAA.
Abb. 7.3: (a) FTIR-Spektren des aushärtenden GIZ zu unterschiedlichen Zeitpunkten.
(Spektren nomiert auf CH2-Bindung bei 1452 cm−1) (b) Berechnetes Aushär-
teprofil anhand der COO−- und COOH-Bandenintensität
Es lässt sich deutlich erkennen, dass die Intensität der Bande der Carboxyl-
Gruppe (COOH; 1700 cm−1) über die Zeit kontinuierlich abnimmt, während
gleichzeitig die Intensität der Bande der Carboxylat-Gruppe (COO−; 1550cm−1)
ansteigt. Dies lässt sich durch die Umwandlung der COOH- zuCOO−-Gruppen
infolge der Aushärtereaktion erklären. Das Verhältnis der Intensität der COO−-
Bande zur COOH-Bande ermöglicht die Berechnung eines Aushärteprofils,
welches ebenfalls eine Aussage über die Aushärtegeschwindigkeit des Zemen-
tes bietet. Je stärker die Kurve ansteigt, desto schneller erfolgt die Umwand-
lung der COOH zuCOO−. Dies ermöglicht jedoch nur eine Aussage im atoma-
ren Maßstab, die separat zu den Ergebnissen der rheologischen Untersuchung
betrachtet werden muss.
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Frisch hergestellte Zementpaste wurde auf ein ATR-FTIR-Spektrometer plat-
ziert und alle 30 Sekunden ein Spektrum aufgenommen (500 bis 2000 cm−1,
Auflösung: 2 cm−1; Cary 630 FTIR, Agilent Technologies, Inc.; Frontier MIR/ FIR
Spektrometer, Perkin Elmer, Inc.). Die Berechnung des Intensitätsverhältnisses
der Carboxylatbande (-COO−, 1550 cm−1) und der Carboxylbande (-COOH,
1700 cm−1) ergab für jede Zementzusammensetzung ein Aushärteprofil und
ermöglicht damit einen Einblick in die Aushärtereaktion der GIZ.[287]
7.2.3 Druckfestigkeit
Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften wurden Druckfestig-
keitsproben für alle Zementzusammensetzungen hergestellt. Frisch hergestell-
te Zementpaste wurde in Teflonformen (Höhe = 6mm, Durchmesser = 4mm)
eingefüllt. Zum Schutz der Proben vor demAustrocknenwährend der Aushär-
tereaktion, wurden die Formen mit Kunststofffolie sowie Metallblechen abge-
deckt. Gefüllte Formen wurden für eine Stunde bei 37 ◦C gelagert. Anschlie-
ßend wurden die Druckfestigkeitsproben aus den Formen entnommen.
Aluminiumfreie GIZ wurden für bis zu 7 Tage bei 37 ◦C entweder in dH2O
oder bei relativer Feuchtigkeit (rH) von 100% gelagert. Um eine Umgebung
mit 100% zu erhalten, wurde ein feuchtes Stück Zellstoff neben die Probe in
einer Microtube platziert. Hierbei wurde darauf geachtet, dass die Zementpro-
ben nicht in Kontakt mit dem feuchten Zellstoff kam. Die aluminiumhaltigen
Zemente wurden hingegen nur für weitere 23 Stunden bei 37 ◦C in dH2O ge-
lagert.
Für die mechanische Prüfung wurden die Druckfestigkeitsproben vorsichtig
mit einem Stück Zellstoff abgewischt und mit einer Universalprüfmaschine
getestet (Belastungsgeschwindigkeit = 1mmmin−1 , Z005, ZwickRoell GmbH
& Co. KG). Für jede Zementzusammensetzung wurden 8 Proben untersucht.
Erhaltene Druckfestigkeitsdaten wurden anschließend mittels Varianzanaly-
se (Einfaktorielle-ANOVA, Tukey-Test, Origin Pro 2019, OriginLab Corporation)
auf signifikante Unterschiede geprüft.
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